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Avant-propos 



L'objet du présent ouvrage est de fournir une vision globale des phénomènes 
responsables de la ruine de matériaux de structure. Ceux-ci revêtent en effet une 
Importance considérable puisque, peu ou prou, Us vont déterminer la durée de 
vie ou la disponibilité d'un composant, d'un assemblage et, par enchaînement, 
d'une installation industrielle complète. 

Cet ouvrage est donc principalement destiné à des étudiants ou des 
ingénieurs déjà familiarisés avec la science des matériaux et qui voudraient 
approfondir les phénomènes spécifiques conduisant à la rupture, tout en ayant 
une vision globale de leur variété. Par cette lecture, ils pourront acquérir une 
connaissance fine, mais la plus complète possible, des mécanismes de rupture, 
développant ainsi une capacité à prévenir les défaillances par la connaissance 
des conditions qui leur donnent naissance. De plus, en cas de rupture en serv- 
ice, ils pourront, par l'examen des pièces rompues, déterminer, et donc combat- 
tre, les causes de ruine. 

La rédaction de ce livre a pour origine la synthèse d'un enseignement 
prodigué depuis plus de vingt ans sur ce thème à l'Institut National 
Polytechnique de Grenoble. L'auteur s'est volontairement limité à une présenta- 
tion qualitative des phénomènes, réduisant au minimum les développements 
mathématiques, pour privilégier les implications concrètes et les illustrer par des 
cas réels à caractère pédagogique. Pour des développements plus détaillés, une 
bibliographie propose une série d'ouvrages en vue de l'éventuel approfondisse- 
ment d'un mécanisme particulier. 



Cette page est laissée intentionnellement en blanc. 



Introduction 



Si les ruptures n'existaient pas, les ingénieurs seraient pratiquement inutiles et 
chacun pourrait construire un pont, un avion ou une maison sans le moindre 
risque de destruction de la structure. A contrario, nous ne pourrions partager le 
pain, ni réduire en poudre des médicaments ou découper une vitre au diamant 
sans la réalité de ruptures aisées sur de nombreux matériaux. 

Le contrôle de l'occurrence, ou non, de ruptures dans des objets courants est 
essentiellement lié à la conception de ces objets. Au début de l'ère industrielle, la 
"force des métaux" avait bien été quantifiée par des grandeurs extensives, et des 
défauts responsables de ruptures localisées avaient été identifiés. La mauvaise 
connaissance de leur géométrie, et surtout de leurs effets, avait conduit à l'utili- 
sation de "coefficients de sécurité" dont la valeur relevait d'une approche 
empirique confortée par l'usage. 

Un certain nombre d'accidents spectaculaires, dans tous les domaines de 
l'activité humaine (par exemple voir la figure 1.1) a conduit rapidement à se 
pencher sur tous les mécanismes pouvant conduire à rupture. Ces approches 
sont maintenant étendues à l'ensemble des processus industriels, à toutes les 
échelles, y compris les plus fines comme celles de la micro-électronique 
(Fig. 1.2). Parallèlement, l'étude fine des aspects mécaniques, liés à la présence 
des défauts, a connu un développement majeur, donnant naissance à une nou- 
velle discipline, la mécanique de la rupture. 

Aujourd'hui les techniques de contrôles industriels non destructifs et la pos- 
sibilité d'évaluer l'impact des singularités géométriques des défauts sur les sol- 
licitations locales permettent de vivre sans risques avec des défauts répertoriés 
dans des assemblages, et ce pour les conditions attendues d'utilisations qui peu- 
vent être très variables. 

L'objet du présent ouvrage est d'introduire aux concepts et méthodes 
modernes qui permettent de contrôler les conditions de développement des rup- 
tures dans les composants industriels. 

On se penchera successivement sur les moyens utilisés pour examiner les 
ruptures, les mécanismes à l'origine des défauts dans les structures et les con- 
cepts mécaniques permettant de quantifier les sollicitations locales qu'ils 
induisent (mécanique de la rupture), avant de détailler les divers mécanismes 
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Fig. 1 .1 . Liberty ship "Schenectady" rompu à quai le 24 janvier 1 943, par une température 
de -6 °C. 

physiques conduisant à la rupture d'une pièce donnée : rupture théorique, rup- 
ture ductile, clivage, déchirement, fatigue et effets d'environnement : corrosion 
sous contrainte, fatigue corrosion, fragilisation par l'hydrogène, fluage... 

Les matériaux considérés seront principalement des métaux, mais on ne s'in- 
terdira pas des détours par les céramiques, les verres ou les polymères. 

On terminera par les conduites à tenir en présence de défauts, les méthodes 
de calculs de durée de vie et la prévention. 




Fig. 1.2. Exemple de rupture à l'échelle micronique : rupture d'un fil de contact sur un 
microprocesseur. 



Les défauts métallurgiques 



Les défauts sont présents dans pratiquement toutes les struc tures métalliques, 
ils apparaissent lors de la fabrication essentiellement. À la solidification, les 
variations de volume, de température et de composition, induisent des séries 
de défauts, les soudures exacerbent les mêmes phénomènes. L'usinage et les 
traitements thermiques peuvent être à l'origine de fissurations dons l 'étal final 
des pièces. Pour contrôler l'état d'une structure, les méthodes de contrôle non 
destructif permettent de déterminer l'existence et la géométrie de défauts. 

Les techniques de radiographie ou de contrôle ultrasonore donnent ces 
informations à cœur, tandis que les techniques de courants de Foucault, la 
magnéloscopie ou le ressuage donnent des informations sur les défauts proches 

de la surface ou débouchant. 



La notion de défaut est à la fois assez intuitive et très imprécise. "Imper- 
fection physique, partie imparfaite et qui ne possède pas les qualités requi- 
ses" précise le Robert. Une telle définition souligne combien la caractérisation 
d'un défaut n'est en rien absolue, mais relative à l'usage que l'on veut faire de la 
pièce ou de l'assemblage où il est présent. Une sémantique moderne permet de 
réduire le flou d'une telle approche. Elle ne sera pas détaillée ici et l'on se limit- 
era seulement à détailler les principales origines des défauts et les moyens de les 
caractériser. 

Ainsi, la pureté chimique, la structure cristalline, l'état de surface ou la 
présence de certaines inclusions auront une importance très différente selon 
qu'on utilise un métal pour ses propriétés électroniques, magnétiques, 
mécaniques ou de résistance à la corrosion. Ce qui pourra être considéré comme 
un défaut grave pour une application donnée sera parfois un avantage pour un 
autre usage. De même, les diverses parties d'un assemblage n'étant pas sou- 
mises aux mêmes sollicitations, ni au même environnement, un défaut présent 
à un endroit donné pourra nécessiter une reprise avant remise au client alors 
que, situé différemment dans la pièce, il sera considéré comme insignifiant. 

Lors de tout contrôle de pièce, il est donc nécessaire de définir ce qui carac- 
térise un défaut, c'est-à-dire une condition qui, reliant sa taille, sa géométrie, son 
emplacement et éventuellement son origine, précise son danger potentiel. 

La liaison entre le contrôle et la conception devra donc être très étroite pour 
séparer ce qui est défaut de ce qui ne l'est pas. Elle devra être au moins aussi 
forte avec la fabrication pour comprendre la genèse des défauts et y porter 
remède. 

L'objet de ce chapitre est de présenter quelques notions générales sur l'origine 
et l'évolution des défauts dans les pièces métalliques, afin de faciliter le dialogue 
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entre ceux qui réalisent les contrôles ou utilisent les pièces, et ceux qui les ont 
conçues ou en ont réalisé les composants. 

Les processus métallurgiques générateurs 
de défauts 

La solidification 

La quasi-totalité des métaux utilisés industriellement sont passés, à un 
moment donné de leur histoire, par l'état liquide à des fins d'élaboration ou de 
mise en forme. Lors de la solidification, divers phénomènes physiques, dont 
les conséquences seront variées, se manifestent et marquent le métal. Il 
en gardera la trace, souvent même après plusieurs autres transformations 
thermomécaniques. 

Trois propriétés physiques particulières des métaux et alliages intervien- 
nent toujours lors de la solidification. Ce sont des caractéristiques intrin- 
sèques de la transformation liquide - solide, dont il faut chercher à atténuer 
les conséquences. 



La différence de solubilité des éléments d'alliage 

Premièrement, la solubilité des éléments d'alliages est généralement très dif- 
férente dans le solide et le liquide. En particulier, pratiquement toutes les 
impuretés et les constituants mineurs des alliages sont plus solubles dans le 
liquide que dans le solide. Lors de la progression du front de solidification, le solide 
qui se forme est plus pur que le liquide qui lui donne naissance. Le liquide s'en- 
richit donc progressivement en constituants mineurs. Le gradient de concentra- 
tion qui en résulte, entre les parties qui ont solidifié les premières et celles qui 
ont solidifié les dernières, est appelé la ségrégation. 

De plus, le liquide s'enrichissant en soluté juste en avant du front de solid- 
ification, le gradient de concentration, créé dans le liquide, conduit à un mode 
de solidification instable. Le front de solidification n'est pas plan mais très 
perturbé et les cristaux se développent au sein du liquide de manière arbores- 
cente et enchevêtrée : ce sont les dendrites. À la fin de la solidification, le 
liquide restant, qui forme les zones interdendri tiques, est fortement chargé en 
éléments mineurs, les concentrations locales d'impuretés pouvant être, pour de 
gros lingots, plusieurs fois supérieures à la composition nominale. Dans le 
cas des aciers, ceci est particulièrement important pour le soufre, l'étain 
ou le phosphore qui sont responsables de la fragilité de ces zones inter- 
dendritiques. 

Le rejet des solutés lors de la solidification peut conduire à dépasser, dans le 
liquide, la limite de solubilité d'un élément particulier. Dans le cas des gaz, il se 
forme des bulles qui restent prisonnières de l'enchevêtrement des dendrites. 
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On obtient alors des soufflures. Dans certaines conditions, la réaction de dégage- 
ment gazeux peut s'entretenir sur le front de solidification. Les soufflures sont 
alors très allongées et perpendiculaires aux isothermes. On évite ces défauts en 
réduisant la quantité de gaz dissous dans le métal liquide, soit par dégazage sous 
vide ou argon, soit par fixation de l'oxygène sur les oxydes. 



La différence de masse volumique 

La deuxième propriété physique à intervenir lors de la solidification est la 
différence de masse volumique entre le liquide et le solide. En général, celle-ci 
correspond à une contraction de l'ordre de 3 à 6 % lors de la solidification. En 
conséquence, un volume fermé d'alliage liquide que l'on laisse solidifier ne sera 
pas complètement comblé par le solide. La cavité restante est appelée une 
retassure. 

Deux types de retassures existent : les retassures majeures (Fig. 2.1) affectent 
la partie supérieure des lingots ou des pièces moulées. On cherche à les diminuer 
par une opération de masselottage qui retarde la solidification de la partie 
supérieure. Les micro-retassures, elles, se forment lorsque l'enchevêtrement des 
dendrites isole une petite zone liquide du reste du lingot. Le retrait du liquide 
dégage alors une petite partie du squelette dendritique (Fig. 2.2). Lors du lami- 
nage ou du forgeage ultérieur, les soufflures et les micro-retassures qui ne 
débouchent pas vers l'extérieur se ressoudent car leur surface n'est pas oxydée. 
Elles restent cependant des zones de moindre résistance. 




Fig. 2.1. Retassures dans des lingotins d'aluminium. 
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Fig. 2.2. Cavité dans une pièce solidifiée tapissée de dendrites. 

Le gradient thermique pendant la solidification 

Enfin, la solidification, libérant la chaleur latente de fusion, est toujours as- 
sociée à un gradient thermique dans la partie solide. La valeur de ce gradient et 
la distribution des températures évoluant au cours de la solidification, les con- 
tractions différentes en chaque point du solide engendrent des contraintes 
thermiques. Des tensions locales peuvent induire des ruptures ou des 
déchirures dans les parties les plus fragiles. En particulier, en fin de solidifica- 
tion, alors que les zones interdendritiques sont encore mal consolidées, il peut 
se former des criques à chaud. Ce sont des défauts internes de formes très per- 
turbées et qui suivent le contour des dendrites (Fig. 2.3). Leur risque de forma- 
tion augmente fortement lorsque l'alliage se solidifie dans un large domaine de 
température. On les rencontre fréquemment près des points chauds qui, dans 
les moules à géométrie complexe, sont les zones d'où la chaleur s'évacue mal, 
par exemple une gorge ou un angle rentrant. Leur solidification est retardée et 
elle aura lieu à partir d'un liquide plus riche en impuretés. Ces zones sont, de 
plus, fortement sollicitées par les contraintes thermiques en raison de leur 
géométrie. 

La figure 2.4, qui est la photo de l'empreinte Baumann' 11 transversale d'un lin- 
got refroidi très rapidement (coulée continue), montre la conjonction des trois 



(1) Procédure d'attaque métallurgique qui révèle les concentrations locales en soufre. 
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Fig. 2.4. Empreinte Baumann d'une billette de coulée continue (retassure centrale, 
criques et ségrégations...). 
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types de défauts décrits précédemment : ségrégations interdendritlques de 
soufre, retassure centrale et criques à chaud. 

Un autre type d'accident de refroidissement ayant pour origine les con- 
traintes thermiques est constitué par les tapures. Ce sont des fissures, souvent 
de grandes tailles, rectilignes et transgranulaires qui se produisent à basse 
température. Elles doivent leur nom au bruit important qui accompagne par- 
fois leur formation. Elles sont dues à un refroidissement trop rapide, en parti- 
culier lors du passage des points de transformations dans les aciers trempants. 
Les tapures ne sont pas spécifiques de la solidification, mais de tout change- 
ment de température brusque. Lors d'un refroidissement, les parties externes 
sont en tension et les tapures sont débouchantes, alors qu'elles sont internes 
lors du chauffage. 

Les inclusions 

En plus des défauts déjà décrits et qui ont pour origine des phénomènes 
physiques qui apparaissent toujours lors de la solidification, d'autres défauts, 
d'origines variées, se matérialisent lors de cette étape de la fabrication. C'est en 
particulier à ce moment que les inclusions se fixent dans le métal. Ce sont des 
particules, généralement non métalliques et insolubles, qui ont été emprisonnées 
dans le front de solidification. On distingue deux grandes classes d'inclusions 
suivant leur origine. 

Les inclusions exogènes sont dues à l'incorporation, au sein du métal liquide, 
de particules qui lui sont étrangères. Parmi les sources les plus fréquentes de 
telles particules, on trouve le laitier superficiel, partiellement entraîné lors de la 
coulée et des débris de réfractaires arrachés par le métal liquide de la surface des 
poches, fours et conduits. De plus, certaines réactions chimiques peuvent avoir 
lieu entre le métal liquide et les garnissages, en particulier avec les aciers à fort 
rapport Mn/Si. Lorsqu'elles n'ont pas décanté avant solidification, ces particules 
sont emprisonnées dans le métal et forment des inclusions souvent assez 
grandes et de formes perturbées, leurs compositions chimiques découlant de 
leurs origines (silicates, aluminates, etc). 

Les inclusions endogènes se forment par réaction interne dans le métal 
liquide, lorsque l'évolution de la concentration de certains éléments, due à une 
addition ou à la ségrégation induite par la solidification, conduit à dépasser le 
produit de solubilité des constituants d'un composé chimique donné. On 
obtiendra ainsi des inclusions à partir des produits de réaction des additions 
de métal désoxydant avec l'oxygène dissous (A1 2 0 3> Si0 2 , Cr 2 0 3 et leurs combi- 
naisons). Ces inclusions, souvent sphériques, ont une taille qui peut varier de 
la fraction de micromètre à quelques dizaines de micromètres. Éventuellement, 
elles s'agglomèrent pour former des grappes, particulièrement dans le cas de 
l'alumine (Fig. 2.5). 

Les inclusions à base de sulfures se forment généralement en fin de 
solidification, dans les zones interdendritiques où la conjonction de l'en- 
richissement en soufre et de l'abaissement de la température induit leur 
précipitation. 
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Fig. 2.5. Alignement d'inclusions dans un acier au carbone. 

Autres incidents de coulée 

Enfin, la solidification des lingots et pièces de fonderie peut être la source 
de défauts de surface mineurs : ainsi, les piqûres sont des défauts minus- 
cules (en trou d'épingle) à la surface (Fig. 2.6). Elles ont pour origine le dégage- 
ment gazeux du réfractaire de moulage ou de la lingotière mal séchés. 




Fig. 2.6. Piqûres de surface sur une pièce moulée. 
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Lorsqu'ils sont de petites dimensions, ces défauts sont pratiquement sans con- 
séquence car ils disparaissent avec la calamine lors des réchauffages ultérieurs 
de l'acier. 

Lors de la coulée des lingots, on peut risquer la formation de gouttes froides 
ou des doubles peaux. Ces défauts, qui sont des bandes de métal séparées du 
reste du lingot par une couche d'oxyde, se forment lorsque les éclaboussures se 
solidifient sur les parois de la lingotière ou que du métal liquide s'infiltre entre la 
lingotière et une première peau solidifiée. Ils sont faciles à détecter car ils se 
refroidissent plus rapidement que le reste de la surface et apparaissent en som- 
bre à la sortie d'un four. 



Aspects spécifiques des soudures 

Lors de la réalisation d'une soudure, il y a généralement fusion locale du métal 
de base, toujours fusion du métal d'apport. Au cours de la solidification, toutes 
les causes de défauts intrinsèques déjà exposées sont potentiellement actives 
(ségrégation, retassure et contraintes dues aux gradients thermiques). 
Cependant, en raison des caractéristiques de cette opération, leurs effets sont 
différents du cas des grosses pièces. De plus, certains phénomènes, propres à 
la soudure, peuvent s'ajouter et être à l'origine de défauts spécifiques. 



Les inclusions 

Ainsi, lors de la réalisation d'une soudure en plusieurs passes, des inclusions 
peuvent être la conséquence d'un mauvais enlèvement du flux (le laitier pro- 
tecteur solidifié) ; une partie du flux de la passe précédente peut rester 
accrochée sur les bords du caniveau du cordon de soudure et être recouverte 
par la passe suivante, formant une inclusion assez anguleuse. Les risques 
d'obtention de ces défauts augmentent lorsqu'on utilise des flux qui favorisent 
un cordon fortement bombé. De même, bien que le cas soit rare, l'électrode 
d'une soudure TIG peut fournir des gouttes de tungstène qui s'incorporent 
dans le cordon de soudure. Ces inclusions métalliques sont obtenues si, par 
inadvertance, l'opérateur met en contact l'extrémité de l'électrode avec le 
bain liquide. 



Les soufflures 

Les soufflures sont fréquentes dans les cordons. Les gaz qui en sont à l'origine 
sont soit présents dans le métal de base (soudure des tôles d'aciers efferves- 
cents), soit se forment à partir de l'humidité ambiante fixée sur les électrodes ou 
les surfaces à souder. On évite la libération de ces gaz, généralement l'oxyde de 
carbone, par adjonction dans les électrodes de désoxydants et aussi en 
desséchant les électrodes à l'étuve avant utilisation. 
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thermique 

Fig. 2.7. Développement schématique d'un arrachement lamellaire. 

Les criques 

Les criques, toujours à redouter dans les cordons de soudure en raison des très 
forts gradients thermiques créés par la fusion locale du métal, sont parfois 
appelées fissures à chaud. Elles peuvent atteindre des tailles considérables et se 
propager le long du cordon au fur et à mesure de sa formation. De plus, d'autres 
fissures peuvent se développer au voisinage du métal fondu. Ce sont les arrache- 
ments lamellaires et les fissures à froid (Fig. 2.7). 

Les arrachements lamellaires 

Lors de la réalisation d'un assemblage où deux tôles fortes sont perpendiculaires 
(coin, joint en T...), les contraintes thermiques de refroidissement ont une com- 
posante de traction parallèle au travers de l'une des deux tôles. Une faible 
ductilité transverse favorise la formation de fissures dites arrachement ou 
déchirement lamellaire. La surface de ces fissures, en marches, correspond aux 
alignements locaux des inclusions, obtenus par laminage, et le long desquels la 
rupture s'est propagée de proche en proche (Fig. 2.8). 

La fissuration à froid 

La fissuration à froid est un phénomène que l'on peut attendre lors de la soudure 
d'aciers de construction trempants. Elle apparaît dans la fraction de la zone 
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Fig. 2.8. Fissuration par arrachement lamellaire sur une soudure. 



affectée thermiquement (ZAT) qui est passée au-dessus de A 3 (passage dans le 
domaine austénitique) . Ces fissures se développent à la température ambiante, 
longtemps, parfois plusieurs jours, après la réalisation de la soudure. Le méca- 
nisme de leur formation fait intervenir simultanément la présence d'hydrogène, 
une structure de trempe dans la ZAT et des contraintes internes à la suite du 
soudage. 

Lors de la réalisation du cordon, l'hydrogène, dégagé par la décomposition de 
certains enrobages ou de l'eau provenant de traces d'humidité résiduelle, passe en 
solution dans la zone fondue et, par diffusion, dans l'austénite qui s'est formée au 
contact du bain de fusion. La solubilité de l'hydrogène dans l'austénite étant près 
de deux fois plus grande que dans la ferrite, la transformation martensitique de la 
zone austénitisée induit une sursaturation locale en hydrogène car celui-ci n'a pas 
le temps de diffuser lors de cette transformation rapide. À froid, les contraintes 
résiduelles et la fragilité intrinsèque de la martensite favorisent la propagation de 
fissures qui se sont initiées par rassemblement d'atomes d'hydrogène autour de 
singularités (précipités, micro-inclusions et, parfois, singularités de forme) ainsi 
qu'illustré en figure 2.9. 

Ce type de fissuration n'est présent que dans la ZAT et donc donne générale- 
ment des défauts de petites tailles. On le prévient en réduisant les teneurs en 
hydrogène de tous les matériaux utilisés (choix et séchage des électrodes...) et en 
allongeant le cycle thermique de la soudure : un préchauffage diminue la vitesse 
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Fig. 2.9. Fissuration à froid dans la zone martensitique d'une soudure. 



de refroidissement lors de la transformation martensitique ; la martensite qui 
se forme sera moins dure, donc moins fragile. Un post-chauffage augmente la 
diffusivité de l'hydrogène et favorise le dégazage de la ZAT. 

Autres défauts 

Sans vouloir être exhaustif, soulignons que d'autres types de défauts sont 
présents dans les soudures, en particulier des défauts de forme. On peut citer 
les défauts d'alignement entre tôles à rabouter, les sur-épaisseurs de cordon, 
ou, à l'opposé, les caniveaux, le manque de pénétration du cordon qui laisse 
une cavité interne anguleuse, ou les collages qui sont des manques de liaison 
entre passes (Fig. 2.10). Ces défauts sont répertoriés et leur description est 
même quantifiable. 

De plus, sans créer de défauts au sens de discontinuité locale de matière, la 
soudure induit une transformation locale par traitement thermique du métal de 
base dont les conséquences, si elles ne sont pas prises en compte lors de la con- 
ception, peuvent être dramatiques en service. 

Ainsi, en plus du rôle de la martensite dans la fissuration à froid, rappelons 
que, lors de la soudure d'aciers inoxydables austénitiques ordinaires, la zone 
portée vers 750 °C est le siège d'une précipitation intergranulaire de carbures de 
chrome associée à une déchromisation partielle de la matrice adjacente. Il s'en- 
suit une susceptibilité à la corrosion intergranulaire en bordure du cordon. On 
évite ces incidents en inhibant la précipitation de carbures de chrome, soit par 
réduction du carbone total (aciers bas carbone), soit en favorisant la précipita- 
tion d'autres carbures (aciers stabilisés au Tl ou au Nb). 
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Fig. 2.10. Manque de liaison entre passes lors d'une soudure avec flux. 

La mise en forme et les traitements thermiques 

Après solidification complète d'un lingot ou d'une pièce moulée, il est déjà néces- 
saire de déterminer la présence de certains défauts. En effet, souvent faciles à 
détecter sur une pièce brute de solidification en raison de leur taille importante, 
ces défauts le sont plus difficilement ultérieurement à cause de l'évolution de 
leur géométrie. De plus, s'ils doivent conduire au rebut, il est souhaitable que la 
pièce ait la plus faible valeur possible lors de la prise de décision de rejet. Enfin, 
s'ils ne sont pas éliminés très tôt, des défauts mineurs peuvent servir de site 
d'initiation de défauts de plus grande taille lors des traitements thermomé- 
caniques ultérieurs. Cependant, si toutes les précautions sont prises pour 
éliminer les défauts de solidification, il ne faut pas oublier que le corroyage et les 
traitements thermiques sont eux-mêmes générateurs de défauts. 

Le forgeage 

Divers défauts de forge ont pour origine un manque de soin lors de cette opéra- 
tion. Une matrice mal nettoyée imprimera sur la surface de la pièce à déformer 
l'empreinte des corps étrangers présents. Ces défauts de surface, en creux, for- 
ment les gales. Les repliures, elles, sont obtenues lorsque les saillies de métal 
obtenues aux étapes précédentes sont repliées et incrustées dans la pièce. Le 
défourni, quant à lui, correspond à un manque local de métal en raison d'une 
taille de lopin trop faible ou d'une mauvaise succession des passes de forge. Ces 
défauts sont généralement visibles à l'œil nu et leur élimination est rapidement 
obtenue par un soin plus grand lors du forgeage. 

Plus grave, par contre, est la crique centrale. Cette fissure axiale se développe 
éventuellement lorsqu'on cherche à forger un cylindre plein, à partir d'un gros 
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Fig. 2.11. Chevrons internes, révélés par usinage, dans une pièce filée. 



lingot, en le comprimant entre les deux pannes d'une presse ou d'un pilon. La 
détermination du réseau des lignes de glissement, associées à ce mode de mise 
en forme, permet de montrer que la zone de déformation plastique est très 
allongée et étirée entre le marteau et l'enclume. Ceci conduit le cœur du lingot à 
être soumis à une traction hydrostatique interne. Comme cette zone correspond 
à la ségrégation majeure, elle est plus fragile et une fissure pourra s'y dévelop- 
per, surtout si les passes de déformation sont trop grandes et que la température 
de forgeage est trop élevée. 



Le filage 

Dans un autre procédé de mise en forme, le filage, c'est pratiquement la même 
cause qui est à l'origine de défauts internes, les chevrons (Fig. 2.11): un angle d'at- 
taque trop important sur une filière, associé à une faible réduction de section, per- 
met de définir un réseau de lignes de glissement lui aussi très étroit, qui, de la 
même manière, induit des contraintes hydrostatiques de tension au cœur du 
métal. Celles-ci favorisent une déchirure interne, en forme de V, répétées régulière- 
ment au centre du lopin. Dans les conditions générales de filage, ces défauts sont 
assez rares et leur présence aléatoire, ce qui rend leur détection difficile. 



Le laminage 

Le défaut typique du laminage - ouverture de la tôle à la sortie du laminoir selon 
son plan médian - est trop important pour passer inaperçu ; de plus, ses con- 
ditions de formation sont relativement faciles à éviter. Cependant le laminage, 
avec les forts taux de déformation qui lui sont associés, induit une anisotropie 
que l'on retrouve sous forme de texture cristallographique (orientations préféren- 
tielles des cristaux par rapport aux axes de laminage), d'alignement d'inclusions 
ou de structure de bande. Sans être des défauts proprement dits, les textures 
cristallographiques peuvent poser des problèmes ultérieurs, en particulier lors de 
l'emboutissage (Fig. 2.12). 



16 Clément Lemaignan 




Difficile à détecter, l'alignement de chapelets d'inclusions réduit la ductilité 
transverse comme déjà signalé lors de l'analyse du déchirement lamellaire. Enfin, 
la structure de bandes est caractéristique des aciers au carbone laminés : à l'é- 
tat recuit, l'alliage présente des bandes successives de ferrite et de perlite. Leur 
origine est liée aux zones de ségrégations interdendritiques de solidification qui 
sont étirées lors du laminage. Ces ségrégations influent sur la température de 
transformation de l'austénite. Le carbone, diffusant rapidement à ces tempéra- 
tures, se rassemble dans les zones où l'austénite se transforme en dernier, ce qui 
conduit à des bandes plus riches en carbone, donc à des fluctuations locales de 
dureté. 

Sans être un défaut réellement créé par la déformation plastique, c'est cepen- 
dant lors du refroidissement qui suit le forgeage ou le dégrossissage des lingots, 
brames ou tôles fortes, que se forment les flocons. Ce sont de petits défauts de 
forme circulaire, de quelques millimètres de diamètre, extrêmement fins et ori- 
entés aléatoirement dans la pièce (Fig. 2.13). Ces petites fissures sont dues au 
rassemblement local de l'hydrogène à basse température, après déformation 
plastique. Elles se forment par un mécanisme semblable à celui responsable de 
la fissuration à froid dans les soudures. On les évite en réduisant la teneur en 
hydrogène dissous dans le métal de base et en le laissant diffuser hors de la pièce 
avant complet refroidissement, par maintien à une température intermédiaire 
(150 - 200 °C) ou bien en réduisant la vitesse de refroidissement à l'aide 
d'isolants appropriés. 
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Fig. 2.13. Flocons responsables de la rupture d'un disque en acier de construction. 



L'usinage 

L'opération d'usinage est une étape de la fabrication au cours de laquelle on peut 
trouver des erreurs d'opération, rarement des défauts réels. 

Parmi les erreurs classiques, les dessins mal interprétés, les cotes mal repro- 
duites, les coups d'outils ou les mauvais états de surface, dont la caractérisation 
relève de la métrologie, sont faciles à éliminer. Plus pernicieuse est l'erreur sur 
la nuance lors du prélèvement sur le parc des matières premières. La pièce 
usinée, parfaitement saine au sens métallurgique, n'en sera pas moins, par elle- 
même, un défaut au sein d'un assemblage. La détection de cette erreur est dif- 
ficile et ne pourra se faire généralement que de façon destructive. 

Lors de l'usinage proprement dit, des défauts ne se forment que rarement, en 
raison en particulier du volume très limité dans lequel l'arête de l'outil induit des 
contraintes et déformations plastiques. Cependant, sans être producteur de 
défaut, l'usinage peut en être le révélateur. Ainsi l'enlèvement de métal peut 
porter à la surface un défaut qui était peu profond. Dans certains cas, une abra- 
sion de métal ayant pour objet d'éliminer un défaut très visible, peut révéler les 
défauts sous-jacents, plus petits. 

La rectification est parfois à l'origine de petits défauts de surface : les tapures 
de rectification. Elles sont dues à réchauffement local très violent que subit la 
surface lors du passage de la meule. Lors du refroidissement qui suit immé- 
diatement et qui est contrôlé par la conduction thermique du métal, les con- 
traintes de tension induisent de petites fissures de surface. Leur profondeur est 
faible, de l'ordre du dixième de millimètre et elles sont imbriquées en réseau 
facile à déceler par des méthodes magnétiques. Rarement graves en tant que 
telles, elles sont dangereuses car présentes dans un matériau souvent dur, donc 
fragile, dans lequel elles pourront se propager ultérieurement. 
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Incidents dus aux traitements thermiques 

Aucun échauffement ni refroidissement de matière ne peut être obtenu sans 
l'établissement d'un flux de chaleur, donc d'un gradient thermique. Ce gradient 
thermique, du fait de la dilatation des métaux, conduit au développement de 
contraintes internes dont l'amplitude croît linéairement avec le gradient ther- 
mique. Ces contraintes sont à l'origine des tapures lors de la solidification des 
lingots ou lors du refroidissement qui suit le passage d'une meule de rectifica- 
tion. On trouvera les mêmes tapures lors du chauffage brutal d'une grosse 
pièce (tapure interne) ou lors d'une trempe (tapure externe). Des formes per- 
turbées, augmentant les hétérogénéités thermiques, favorisent les risques de 
formation de tels défauts. De plus, des défauts plus petits, comme des inclu- 
sions ou des micro-retassures, peuvent servir à l'initiation de ces tapures. 
L'utilisation d'aciers à haute trempabilité permet de réduire les vitesses de 
refroidissement nécessaires à la transformation martensitique puisque les 
vitesses critiques de trempe sont plus faibles. Réduisant les gradients ther- 
miques, on réduit ainsi les risques de tapures. Pour le chauffage, il est toujours 
possible de réduire la vitesse d'échauffcmcnt en chargeant dans un four froid 
et en protégeant la pièce du contact des flammes ou du rayonnement des 
résistances à l'aide d'écrans. 

Le revenu met en oeuvre des vitesses de chauffage et de refroidissement plus 
faibles et ne conduit pas aux tapures. De plus, il adoucit le métal qui est donc 
moins fragile. Il est cependant nécessaire d'éviter, pour les aciers au chrome, la 
fragilité induite dans le domaine des 475 °C, domaine que l'on cherchera à tra- 
verser rapidement lors du refroidissement. 

Enfin, l'atmosphère du four de traitement thermique réagit avec la surface du 
métal et, dans le cas des aciers, une décarburation superficielle est fréquente. 
Elle réduit la dureté superficielle et donc la résistance à la fatigue ou à l'usure 
de la pièce. Il est parfois difficile de préciser la profondeur de cette zone 
autrement que par micrographie. 



Le suivi des défauts : le contrôle non destructif 

En présence de tels défauts, une connaissance précise de leur localisation et 
de leur géométrie est impérative pour prédire le comportement de la structure 
en service. Des essais détaillés et destructifs sont utiles pour un suivi continu 
de la fabrication. Ils sont réalisés par prélèvements sur la ligne de fabrication 
en vue d'une analyse fine des mécanismes de formation de ces défauts. Il est 
évident que les impératifs économiques imposent d'utiliser aussi des tech- 
niques de contrôles en continu qui n'induisent aucun dommage à la pièce con- 
trôlée. Utilisées régulièrement dans les secteurs industriels de la métallurgie 
et de la mécanique [B20], les techniques d'examens non destructifs (END) 
méritent une présentation rapide, compte tenu de leur importance comme 
apport à la connaissance des défauts, en vue de préciser leurs impacts 
potentiels. 
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Les rayons X et 7 

Les techniques de radiographie sont fondées sur l'absorption des rayonnements 
électromagnétiques lors de la traversée des matériaux. L'atténuation du faisceau 
croissant avec l'épaisseur traversée, tout défaut, correspondant peu ou prou à un 
manque de matière' 21 , sera détecté par une intensité transmise localement 
supérieure. L'intensité transmise est obtenue par la relation : 

1= Io- e"- 

où (jl est le coefficient d'atténuation linéique qui dépend du matériau et de l'én- 
ergie du rayonnement électromagnétique, et x l'épaisseur parcourue. 

La technique consiste à émettre un faisceau à l'aide d'un tube à rayons X (50 à 
500 kV), ou d'une source radioactive y pour les fortes énergies (photons de 0,5 à 
5 MeV), et à analyser le faisceau transmis à l'aide d'un détecteur sensible à ce 
rayonnement, généralement un film photo, mais de plus en plus souvent un dis- 
positif à semi-conducteur. Compte tenu des flous géométriques, les résolutions qui 
peuvent être obtenues sont de l'ordre 150 |xm au mieux, et on peut détecter 
un défaut correspondant à un manque de matière de l'ordre de 1 % de l'épaisseur 
traversée. 

On remarquera que, comme le contraste de détection est lié à la différence d'é- 
paisseur traversée par les photons, les RX sont particulièrement adaptés 




Fig. 2.14. Radiographie X d'une pièce avec un défaut. 



(2) Le cas d'une insertion d'un élément étranger à plus forte absorption, comme une goutte 
de tungstène dans un cordon de soudure, conduira à un contraste inverse. 
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à la détection de défauts dont le plan principal est parallèle à la direction de prop- 
agation du faisceau. Des techniques plus élaborées, comme la tomographie, où 
source et film se déplacent parallèlement, permettent d'explorer un plan particuli- 
er de la structure et ainsi de préciser la structure tridimensionnelle des défauts. 

Une variante de cette technique consiste à utiliser un faisceau de neutrons 
pour explorer la structure. On utilise alors la très grande variabilité de la section 
efficace d'absorption des neutrons thermiques selon les isotopes, ce qui permet 
de renforcer le contraste par ajout d'un élément fortement absorbant. La neu- 
tronographie permet ainsi de bien détecter la présence d'une phase peu dense 
dans une structure très absorbante aux photons (par exemple des colles 
organiques dans des structures en acier). 



Les ultrasons 

Le contrôle par ultrasons consiste à propager un ébranlement élastique, ou 
plus précisément un train d'ondes, dans une pièce à l'aide d'un traducteur 
ultrasonore (qui transforme une impulsion électrique en déplacement par effet 
piézo-électrique) et à mesurer les échos ou les atténuations que les défauts 
présents induisent sur la propagation de cet ébranlement. La figure 2.15 
donne un schéma des techniques utilisées dans ce type de contrôle. Ils sont 
généralement réalisés avec des appareils plus ou moins autonomes, sur site ou 




Fig. 2.15. Schéma de principe de la détection de défauts par contrôle ultrasons. 
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en atelier. Ils nécessitent toujours la présence de fluide pour assurer le cou- 
plage entre la source d'émission, la pièce et le capteur. Les fréquences utilisées 
sont de l'ordre de quelques MHz. À l'opposé des RX, ce mode de contrôle est 
surtout sensible aux défauts dont le plan principal est perpendiculaire au fais- 
ceau. En jouant sur l'incidence, on peut éventuellement obtenir cette condition 
par une orientation contrôlée du faisceau émis. 

Dans le cas de l'écho-localisation ou échographie (A), la mesure du temps 
nécessaire au retour de l'écho permet de préciser la distance à laquelle celui-ci 
se situe. En effet le temps au bout duquel est détecté l'écho est donné par la 
relation : 

d = \vt 

Par déplacement le long de la surface, on peut préciser la géométrie de la sur- 
face réfléchissante dans la pièce. Il est par ailleurs possible de focaliser le faisceau 
ultrasonore et, par là, d'affiner la détection des défauts internes par déplacement 
en 3D du capteur (B). Une autre variante consiste à séparer émetteur et détecteur 
et à déterminer l'intensité du faisceau transmis, corrigé des effets d'atténuation et 
de diffusion. Il est courant de représenter les résultats de ces contrôles selon l'un 
des trois modes suivants : le mode A précise la localisation du défaut en pro- 
fondeur au droit d'un point donné de la pièce, le mode B décrit une cartographie 
en profondeur selon une section plane, alors que le mode C correspond à une pro- 
jection sur la surface de la position des discontinuités sources des échos. La com- 
binaison des modes B et C permet une visualisation 3D de la localisation des 
défauts. 

Comme la taille du défaut peut être comparable à celle du faisceau et aux 
longueurs d'ondes, les ondes émises en réflexion par le défaut vont naturelle- 
ment conduire à des phénomènes de diffractions et d'interférences. Les 
développements modernes du contrôle ultrasonore les utilisent pour une 
meilleure détermination de la géométrie du défaut : un jeu de capteurs est uti- 
lisé pour recueillir les faisceaux diffractés et, par une analyse de Fourier inverse 
de leurs amplitudes et phases, on peut développer une "reconstruction de 
défaut" qui consiste à déterminer la géométrie d'un défaut "idéal", généralement 
ellipsoïde, qui conduirait aux mêmes phénomènes. 

Les performances des techniques modernes de contrôle par US permettent de 
détecter des défauts de la fraction de millimètre dans des pièces de plusieurs 
décimètres ou de quelques dizaines de micromètres dans des tôles ou des tubes 
d'épaisseurs inférieures au millimètre. 



Autres techniques 

Principalement utilisées pour la détection de défauts de surface, débouchant 
ou non, les techniques les plus usuelles fondées sur les propriétés électro- 
magnétiques des matériaux sont les courants de Foucault et la magnéto- 
scopie. 
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Fig. 2.16. Technique de contrôle de tubes par courants de Foucault. 

Les courants de Foucault 

La méthode des courants de Foucault consiste à créer par induction électroma- 
gnétique un courant de surface dans le métal (elle n'est donc applicable qu'à des 
conducteurs électriques) et à mesurer les différences de comportement (impédance 
locale) induites par des défauts présents sur le développement des courants 
induits. Par déplacement sur la zone à sonder, un capteur, constitué de deux 
bobines identiques, balaye le métal de part et d'autre du défaut. La valeur des self- 
impédances de ces bobines varie en fonction de l'intensité et de la phase des 
courants induits, et donc de l'existence ou non d'un défaut qui les affecte. Pour des 
raisons évidentes de sensibilité, on travaille d'habitude de façon différentielle. 
L'image dans le plan complexe (phase, amplitude) du signal fortement amplifié 
permet de préciser la surface équivalente et la profondeur du défaut. 

Comme la profondeur de pénétration des courants de Foucault dépend de la 
fréquence, une analyse de l'évolution du signal avec la fréquence renseigne aussi 
sur sa profondeur. Les appareils modernes permettent une telle analyse multi- 
fréquence et, pour le contrôle systématique de production, déclenchent automa- 
tiquement la mise au rebut de pièces contenant des défauts dépassant les 
critères d'acceptabilité. Des défauts inférieurs à 50 (xm sont facilement détectés 
par courants de Foucault, dans des installations industrielles où la vitesse de 
défilement dépasse les 10 m s" 1 . Le schéma d'une telle installation est présenté 
en figure 2.16, où deux bobines encerclantes identiques et montées en différen- 
tiel sont traversées par les tubes à contrôler. 



La magnétoscopie 

Les méthodes de magnétoscopie consistent à localiser les perturbations 
des lignes de champ magnétique qu'un défaut fait subir à un matériau 
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Fig. 2.17. Perturbations des lignes de champ induites par un défaut de surface et locali- 
sation de la poudre d'oxyde de fer associée. 



ferromagnétique placé dans un champ d'induction. Deux méthodes sont 
couramment utilisée : soit on place la pièce dans un champ magnétique (la 
pièce peut fermer un circuit magnétique crée par un enroulement sur un 
noyau en U aux extrémités duquel elle est mise en contact, ou constituer elle- 
même le noyau d'une bobine d'aimantation), soit on fait parcourir la pièce par 
un courant continu de forte intensité. Ces deux méthodes sont complémen- 
taires car elles conduisent à des champs perpendiculaires : la première permet 
de détecter les défauts transversaux, la deuxième les défauts longitudinaux. 
Cette magnétisation réalisée, on asperge la pièce d'un fluide contenant une 
poudre ferromagnétique. Il s'agit généralement d'un liquide organique dans 
lequel une poudre fine d'oxyde de fer, de granulométrie égale au micromètre, 
est mise en suspension. Ces particules viennent se fixer sur les fuites magné- 
tiques induites par les défauts, permettant de les localiser à l'œil (Fig. 2.17). 
Les perturbations de champ se développant aussi pour des défauts non 
débouchants, mais situés sous la surface, ces derniers peuvent aussi être 
détectés par cette méthode. Un opérateur expérimenté détecte des défauts 
dont la profondeur est inférieure à 100 [im. Il est nécessaire de démagnétiser 
les pièces après examen. 



Le ressuage 

La technique de ressuage consiste, après avoir nettoyé la pièce à examiner, à pul- 
vériser sa surface d'un liquide mouillant, fluide et facilement visualisable 
(couleur vive ou fluorescente). On laisse les défauts débouchants s'imprégner de 
ce liquide, puis on en élimine l'excès resté en surface, par un nettoyage qui 
représente l'étape critique : trop poussé, il vide les fissures du liquide pénétrant, 
trop faible il laisse en surface du liquide, source d'indication erronées. La pro- 
jection d'une poudre fine conduit, par capillarité, au rappel en surface de ce flu- 
ide, au droit des défauts, permettant leur localisation. Si cette technique est 
facile et rapide à mettre en œuvre, en particulier en raison de la disponibilité des 
produits utilisées sous forme de bombes aérosol, il faut souligner qu'elle ne s'ap- 
plique qu'à des défauts débouchants, même s'ils sont très fins (largeur minimale 
détectable de l'ordre de 5 yim). 
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L'émission acoustique 

Sans être strictement une technique de contrôle non destructive, l'émission 
acoustique permet de localiser des défauts dans des structures. Elle est obtenue 
lors de l'application d'une sollicitation plus intense que celles correspondant 
au service normal. Celle-ci développe une déformation plastique au voisinage 
des défauts, en raison des singularités de contraintes qu'ils induisent (ch. 4). 
Ces déformations, relaxant les contraintes locales, sont la source d'ébranle- 
ments élastiques qui se propagent dans la structure. Une série de capteurs, 
judicieusement placés sur la structure, permet de remonter, par analyse des 



Tableau 2.1. Caractéristiques comparées des méthodes de contrôle non destructif. 





Type de 
défauts 
détectables 


Sensibilité et 

pouvoir 
séparateur 


Mise en 
œuvre 




Ressuage 


Débouchant 
en surface 


Liquide coloré : 
50 x 200 jim 
fluorescent : 
1 x 20 (im 


Très facile, 
sur site 


Impossible 
sur matériaux 
poreux 


Magnétoscopie 


Surfacique 

ou sub- 
surfacique 


Fraction de mm 


Installation 
spécifique, 
atelier 


Matériaux 
ferromagnétiques 
uniquement 


Courants de 
Foucault 


Défauts 
superficiels 


Détection « 
100 M-m 


Facile, 
équipements 
portatifs. 
En ligne de 
fabrication : 
jusqu'à 
100 km/h 


Impossible 

sur les 
matériaux 

non- 
conducteurs 


Radio X et -y 


En volume 
Défauts // 
flux de 
photons 


Pénétration mm 
à cm selon 

énergie. 
Résolution : 

fraction de mm 


Installation 
lourde, 

utilisable sur 
site par 
personnel 
qualifié 


Lent 


Ultrasons 


Au sein du 
volume, 
Défauts ± 
propagation 
des ondes 


Épaisseur > 1 m, 
Extension en 
microscopie 
acoustique 
(résolution ■» 


Très facile 
sur site et en 
ligne de 
production 


Ne convient 

pas aux 
matériaux très 
hétérogènes 
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retards de détection, aux lieux d'émission. Bien adaptée aux grandes structures, 
cette technique peut être utilisée à l'occasion d'épreuve hydraulique d'appareils 
à pression de grande taille. Elle est aussi utilisée au laboratoire sur de petits 
échantillons pour préciser l'instant de propagation d'un défaut ou d'une fissure 
particulière. 



L'évolution des défauts 

En présence d'un défaut détecté dans une pièce ou dans un assemblage 
métallique, il est nécessaire de connaître le danger qu'il peut représenter lors de 
l'usage normal ou accidentel pour lequel l'objet a été conçu. Divers comportements 
peuvent apparaître : au cours de la durée de vie pour laquelle la pièce a été définie, 
le danger peut rester identique à lui-même. Il peut aussi évoluer lentement, ce qui 
demandera un contrôle à intervalles réguliers. Enfin, il peut aussi conduire à la 
rupture lors de la mise en service ou lors des essais préliminaires. 

Les développements récents de l'analyse des contraintes en présence d'un 
défaut permettent maintenant de préciser dans quelles conditions tel ou tel com- 
portement peut avoir lieu. Sans vouloir présenter en détail ces approches, ce qui 
dépasserait largement le cadre de cet ouvrage, et laissant le lecteur intéressé 
consulter les livres cités en référence, nous donnerons quelques aperçus 
généraux sur la façon de traiter les singularités élastiques induites dans une 
pièce par la présence de défauts. Nous verrons comment on peut en déduire le 
comportement ou l'évolution de ces défauts. 



Cette page est laissée intentionnellement en blanc. 



Les moyens de caractérisation 

des ruptures 



La fractographie est la technique permettant de quantifier, par un examen fin. 
les surfaces de rupture en vue de comprendre les mécanismes qui en sont 
à l'origine. Les échelles utilisées vont de l'œil, pour des aspects macroscopiques, 
aux microscopies optiques ou électroniques et peuvent impliquer des techniques 

de micro-analyse. 



La fractographie 

L'objet de la fractographie est de déterminer les caractéristiques des surfaces de 
rupture en vue de préciser les mécanismes ayant conduit à leur formation. Selon 
l'échelle à laquelle on se place, les informations tirées de l'observation n'auront 
pas le même impact dans l'analyse. L'aspect macrographique permet de préciser 
le ou les sites d'amorçage, l'existence de diverses zones à morphologies variées, 
correspondant à des modes de rupture distincts ou à la présence éventuelle de 
diverses lignes d'arrêt, qui localisent le front de fissures à diverses étapes de la 
propagation, comme cela peut s'observer sur la figure 3.1. Au niveau micro- 
scopique (à l'échelle du micromètre), les structures de surfaces sont typiques 
d'un mécanisme particulier et seront détaillées au fur et à mesure de leurs 
études. 

L'œil, seul ou aidé d'une loupe binoculaire (20 - 40 X), permet de préciser 
les principaux traits géométriques (grandes lignes permettant la localisation de 
l'origine et des positions successives du front de fissure, changement d'aspect 
révélant une transition dans le mode de propagation, zones colorées révélant 
des produits de corrosion...). Le pouvoir séparateur de l'œil est de l'ordre de une 
minute d'angle, ce qui permet de détecter des détails de l'ordre de 25 jxm à une 
distance de 25 cm. 

L'utilisation du microscope optique se trouve limitée par sa faible profondeur 
de champ. Comme les surfaces de ruptures sont généralement irrégulières, il est 
donc impossible d'observer directement les surfaces sans préparation. On pallie 
cette limitation en réalisant une coupe plane de métallographie, normale à la 
surface de rupture. Un renforcement des bords peut être obtenu par un dépôt 
électrolytique de nickel ou d'un autre matériau dur. On peut ainsi accéder à une 
vision du chemin de propagation de la surface de rupture et le corréler à des 
caractéristiques métallurgiques du matériau. La figure 3.2 montre ainsi la dif- 
férence entre une propagation intergranulaire et transgranulaire dans un acier. 
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Fig. 3.1. Aspect macroscopique de la rupture d'une pale d'éolienne en alliage léger. 
On détermine facilement les sites d'amorçage et la progression du front de fissuration, 
avant rupture brutale sur la zone repérée "F". 




Fig. 3.2. Observation par métallographie optique de ruptures transgranuiaire (clivage) et 
intergranulaire (décohésion) dans un acier doux à gros grains. 
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À fort grossissement, l'utilisation du microscope électronique à transmission 
se heurte à la quasi-impossibilité de réaliser des lames minces dans le plan de la 
surface de rupture. Une empreinte de la surface peut être obtenu sur un film de 
carbone, soit directement de façon destructive, soit à l'aide d'une empreinte 
intermédiaire en acétate ou en nickel (double réplique). Après décapage et 
ombrage au chrome ou au platine, on observe en transmission la feuille de car- 
bone. Fréquemment les précipités présents sur la surface de rupture sont trans- 
férés sur la réplique (Fig. 3.3) et leur analyse est possible dans le microscope par 
diffraction électronique et micro-analyse X. 




Le microscope électronique à balayage 

Le développement technologique des microscopes électroniques à balayage 
(MEB) est tel que cet outil est devenu maintenant le support privilégié des 
études microscopiques des surfaces de fracture. En effet, d'un coût comparable 
à celui d'un microscope optique, cet appareil apporte les informations et avan- 
tages suivants : 

• pratiquement aucune préparation de l'échantillon, si ce n'est le prélève- 
ment pour un volume total de l'ordre de quelques centimètres cubes. Pour 
les matériaux isolants, une vaporisation fine (quelques nm) d'or ou de 
carbone permettra l'écoulement des charges déposées par le faisceau 
électronique ; 

• une observation non destructive permettant une reprise ultérieure de l'examen ; 

• une résolution géométrique de la surface de quelque 10-100 nm, associée à 
une profondeur de champ de l'ordre de la taille de la plage examinée ; 

• la possibilité d'une analyse chimique locale de la zone d'impact du faisceau 
électronique, par spectrométrie du faisceau X émis par cette zone (résolution 
spatiale de ~ 1 |xm). 
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Canon à électrons 



Alignement du canon 



Sas à vide 
Lentilles condenseur 



■♦ I Alignement du canon 



Bobines de balayage 
Lentilles d'objectif 



[ Porte objet motorisé 



Chambre échantillon 




Fig. 3.4. Schéma de principe du microscope à balayage. 



L'appareil lui-même, schématisé en figure 3.4, est constitué d'une colonne 
électronique où un faisceau accéléré par un canon (15-25 kV) est conduit sur la 
surface de l'échantillon qu'il vient frapper localement ; la surface à examiner est 
explorée par balayage de ce faisceau. Les électrons arrivent sur cette cible, y sont 
ralentis, et absorbés ou réémis vers l'extérieur. L'interaction du faisceau incident 
avec les atomes de l'échantillon conduisent à la libération d'électrons qui, 
arrivant à la surface, servent à la formation de l'image observable. 



Les électrons secondaires 



Parmi les électrons émis, on utilise plus fréquemment ceux qui ont été libérés 
par ionisation des atomes de l'échantillon, et qui sont dits secondaires ; ils ont 
une faible énergie (quelque 100 eV). Leur faible parcours dans la matière con- 
duit à ce que seuls ceux induits près du point d'impact du faisceau peuvent 
quitter la surface. 

La résolution spatiale en électrons secondaires est donc liée à la taille du 
faisceau électronique au point d'impact. En raison de la faible énergie de ces 
électrons, une légère polarisation électrique permet de les collecter et de con- 
naître leur flux par l'intermédiaire d'un scintillateur et d'un photomulti- 
plicateur (Fig. 3.5). Cette chaîne de détection assure une amplification par un 
facteur de 10 4 à 10 6 du signal d'électrons secondaires. Pour une même inten- 
sité réémise par l'échantillon, l'orientation relative entre la surface et le col- 
lecteur conduira à une détection différente. On peut ainsi avoir accès à une 
perception du relief de l'échantillon. En modifiant l'amplitude du balayage 
électronique, on parcourt la surface à des grandissements variables. Le signal 
provenant du photomultiplicateur est envoyé à la Wehnelt d'un tube d'imagerie 
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Faisceau 
électronique 
balayant la 

surface 




Collecteur 



Zone de freinage des électrons 



Pholomulliplicateur 
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Fig. 3.5. Sytèmes de détection principaux en microscopie à balayage. 



balayé en synchronisation. On peut y observer l'image de la surface examinée 
et éventuellement l'enregistrer sur support photographique, magnétique ou 
maintenant digital. 



Les électrons rétrodiffusés par interaction élastique Rutherford sur les noyaux 
proviennent, eux, de l'ensemble du volume de freinage. Comme cette diffusion 
Rutherford est fortement dépendante de la charge électrique du noyau (numéro 
atomique), l'intensité des électrons rétrodiffusés donne une idée de la composi- 
tion locale. De plus, des phénomènes de canalisation cristallographique permet- 
tent, dans certaines conditions, de préciser les orientations de chaque grain et 
donc d'accéder à la cristallographie locale (lignes de pseudo-Kikuchi et tech- 
niques d'EBSD - électron bock scattering diffraction). 

De plus, lorsque l'interaction entre les électrons incidents et les électrons des 
atomes cibles conduit à une éjection d'un électron ls ou 2s, le freinage des élec- 
trons s'accompagne de l'émission de photons X correspondant au réarrangement 
du cortège électronique (émission X des raies K a , K p ou L). Le spectre X ainsi 
émis provient de l'ensemble de la zone de freinage des électrons (poire de freinage 
dont le volume est de l'ordre du micromètre cube). En première approximation, 
les intensités émises sont proportionnelles aux concentrations locales, mais on 
peut tenir compte d'un certain nombre de corrections : 

• l'intensité émise dépend, pour un élément donné, de la tension d'accélération 
des électrons, les excitations électroniques n'ayant pas toutes les mêmes 
probabilités d'occurrence (correction de numéro atomique, Z) ; 



Les électrons rétrodiffusés et imagerie X 



32 



Clément Lemaignan 



• lors de leur trajet entre l'atome d'émission et la surface libre de l'échantillon, 
certains photons X sont absorbés par le matériau analysé, et ce d'autant plus 
que celui-ci est de masse atomique élevé (correction d'absorption, A) ; 

• enfin, s'ils sont assez énergétiques, ces photons peuvent interagir avec les 
cortèges électroniques des atomes qu'ils traversent, en induisant de nouvelles 
ionisations, en particulier s'ils sont légers. Leur désexcitation conduit à 
l'émission de raies X correspondant au réarrangement de la perturbation. Il 
s'agit d'un phénomène de fluorescence (correction F) 

L'ensemble de ces corrections, dites de ZAF, sont effectuées par des programmes 
informatiques aux procédures bien établies dans le cas des échantillons homogènes 
à surface plane. Dans le cas des surfaces irrégulières, comme celles rencontrées 
lors des examens de rupture, diverses procédures de corrections ont été proposées, 
fondées sur une analyse des intensités relatives des pics de raies et celles des fonds 
continus. 



Les perturbations locales 
des contraintes induites par 
les singularités géométriques 



Des défauts tels que les trous OU les entailles créent des concentrations locales 
de contraintes. La fissure, à rayon à front d'entaille nul. induit une singularité 
de contraintes, les contraintes divergeant en tête de fissure. On introduit le facteur 
d'intensité de contrainte K, qui permet de quantifier la distribution des contraintes 
en tête de fissure. On en déduit des conditions de propagation minimale fondées 
sur un bilan énergétique : l'énergie élastique libérée par la propagation doit être 

supérieure à l'énergie des surfaces créées. 



Dans le cas général, les ruptures observées sur les éléments d'assemblage se sont 
propagées à partir de singularités géométriques telles que défauts, congés de rac- 
cordement à faible rayon, cavités, etc. Un examen des origines et mécanismes de 
formation de tels défauts a été proposé au chapitre 2. Dans ce chapitre, nous 
examinons la manière de quantifier les perturbations qu'elles induisent localement 
sur les sollicitations mécaniques. Ceci conduira à développer les concepts de fac- 
teur de concentration de contrainte k a et de facteur d'intensité de contrainte K,. 



Les concentrations de contraintes 

Intuitivement, il apparaît naturel qu'une perturbation géométrique crée, dans 
son environnement immédiat, une zone où les contraintes induites par les sol- 
licitations extérieures seront modifiées, généralement augmentées. Le facteur 
multiplicatif local des contraintes que le défaut induit est appelé facteur de con- 
centration de contraintes, noté k a . 

. _ ""local 
" «global 

où ffgjobai représente le niveau de contraintes en l'absence du défaut au point où 
il est localisé, ou, ce qui revient au même, hors des perturbations induites par 
celui-ci et cri ocal les contraintes maximales induites localement par le défaut. 

k„ est un nombre sans dimension, dont la valeur est donc conservée lors 
d'une homothétie, par exemple lors de la réalisation d'une maquette. Quelques 
exemples de calcul du facteur de concentration de contraintes sont détaillés 
ci-après. 
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Trou cylindrique dans une plaque 



Un des cas les plus simples de détermination d'un facteur de concentration de 
contraintes correspond à la situation d'un trou cylindrique foré dans une plaque 
soumise à une traction unidirectionnelle, comme présenté en figure 4. 1. Diverses 
méthodes de calcul permettent de déterminer le champ de contraintes au voisi- 
nage du trou. Dans un repère cylindrique référencé sur l'axe de la cavité, la solu- 
tion des équations de l'élasticité correspondant à ce problème s'exprime sous la 
forme suivante : 



CT 98 = 



/ a 2 \ / 4a 2 3a 4 \ 

;(i + ^)-cos 2 e(i + ^) 

/, 2a 2 3a 4 \ 



2 
2 



_£p_ sin2e f 1 + K 



(4.1) 



où a est le rayon du trou cylindrique, r la distance du point courant au centre et a 0 
la contrainte de traction unidirectionnelle appliquée dans la direction 6 = 0— 7t. 

On peut remarquer que le maximum des contraintes est situé en bordure du 
trou et que le coefficient multiplicatif vaut 3 pour les contraintes de traction à 




P 

Fig. 4.1. Plaque percée d'un trou cylindrique et soumise à une contrainte uniaxiale à l'infini. 
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0 = tt/2 et 3tt/2. On en déduit que le coefficient de concentration de contraintes 
associé à un trou cylindrique est égal à k a = 3, lors de sollicitations normales à 
l'axe du trou. 

Par ailleurs, on remarque que la modification des contraintes liées à cette sin- 
gularité décroît rapidement avec la distance au défaut géométrique (en 1/r 2 ). 
Ainsi, à une distance égale à deux diamètres du centre, l'incrément de con- 
traintes lié à la présence du défaut n'est plus égal qu'à 5 %. 

D'une façon plus générale, on peut exprimer que l'effet mécanique de la 
présence d'un défaut s'estompe à une distance égale à deux fois sa dimension 
caractéristique (principe de Saint- Venant). 



Géométries dérivées 

Le même type d'approche a été appliqué à des variantes du problème précédent. 

Le cas de la sphère creuse donne un facteur de concentration de contraintes 
qui dépend des propriétés élastiques du matériau, en particulier du coefficient de 
Poisson v. 

k„ (sphère) = (27 - 15 t>)/(14 - 10 v), soit environ 2 pour les métaux. 

La présence d'une inclusion sphérique ou ellipsoïde est semblable au problème 
précédent, en y incorporant les propriétés élastiques du matériau constitutif de 
l'inclusion. Le facteur de concentration de contraintes est alors une fonction de la 
géométrie de l'ellipsoïde et des propriétés élastiques des deux milieux. 

Dès qu'on s'écarte de la symétrie cylindrique, la résolution du même problème 
en coordonnées elliptiques permet d'accéder à la solution pour une cavité ellip- 
soïdale dans une plaque soumise à une contrainte uniforme parallèlement à l'un 
des axes de l'ellipse (Fig. 4.2). Le lieu de concentration maximale de contraintes 
est évidement placé en tête de l'entaille. Pour une ellipse de grand axe b et de 
petit axe a, le facteur de concentration de contraintes est égal à : 

k a (ellipse) = 1 + 2 b/a 




Fig. 4.2. Entaille elliptique, approximation d'une cavité de géométrie complexe. 
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Fig. 4.3. Défaut général. 



Pour un défaut géométrique de forme quelconque, il est toujours possible 
d'utiliser une approximation au premier ordre sous forme d'un cylindre à base 
elliptique (Fig. 4.3). Une extension du résultat précédent conduit à l'évaluation 
générale de k a . Ainsi, en considérant l'ellipse équivalente au défaut près du 
point où est évalué k a , deux grandeurs sont suffisantes pour le caractériser : 
la longueur de la demi-ellipse a et son rayon de courbure à fond d'entaille 
p = h 2 la. 

On obtient alors un résultat général pour le k a d'un défaut dont la géométrie 
peut être réduite à une longueur a et un rayon à fond d'entaille p : 

K = 1 + 2 (a/p) 1 ' 2 

que l'on réduit généralement au seul deuxième terme : 




(4.2) 



Pour des géométries variées, telles que celles qu'on rencontre dans des pièces 
industrielles, diverses tables et abaques permettent de quantifier les concentra- 
tions de contraintes induites par les congés, gorges, etc. La figure 4.4 donne une 
liste de cas typiques. 

Il est clair que la réduction du rayon de courbure de l'entaille conduit à une 
augmentation de la valeur du facteur de concentration de contraintes et, qu'à la 
limite, les contraintes locales divergent. À rayon à fond d'entaille nul, le concept 
de facteur de concentration de contraintes n'est plus utilisable. Il faut introduire 
une manière spécifique de décrire cette singularité de contraintes, ce point est 
l'objet de la prochaine section sur le facteur d'intensité de contraintes. 



Le facteur d'intensité de contraintes 

Lorsque le rayon à fond d'entaille du défaut tend vers zéro, les contraintes en tête 
de celui-ci divergent. La description de cette singularité de contraintes demande 
de résoudre les équations de l'élasticité en imposant des conditions aux limites 
correspondant à une coupure dans le plan, la surface de fissure. 
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Fig. 4.4. Diverses valeurs de facteurs de concentration de contraintes pour des géométries 
industrielles. 



Les modes de sollicitation 

L'ouverture d'une fissure peut être obtenue selon trois modes indépendants de 
sollicitations (Fig. 4.5) : le mode I, le plus naturel, correspond à une traction nor- 
male au plan de la fissure ; les modes II et III sont obtenus lors de cissions dans 
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Fig. 4.5. Schéma des trois modes de sollicitation sur une fissure. 



le plan de la fissure. Pratiquement on considère principalement le mode I, mais 
les situations correspondantes au mode II ou III sont fréquentes (raccords de 
conduites sur réservoirs à pression, dilatation thermique différentielle d'assem- 
blages, arbres en flexion-torsion, etc.). 



L'évaluation des singularités de contraintes 

On peut remarquer que le problème posé ne peut être résolu qu'en deux dimen- 
sions. La résolution des équations de l'élasticité avec ces conditions aux limites, 
introduite en annexe Al, fait intervenir des fonctions de variables complexes avec 
présence d'un pôle localisé en fond de fissure. Un développement limité de ces 
fonctions près du pôle permet d'extraire une fonction, localement divergente, qui 
satisfait aux équations de l'élasticité et aux conditions aux limites, et permet 
donc de décrire la singularité de contraintes. 

Pour les conditions de mode I, correspondant à la figure 4.6, c'est-à-dire une 
fissure dans le plan Ox et des contraintes uniaxiales perpendiculaires <r 0 à l'infi- 
ni et une grande dimension selon Oz (déformation plane), la singularité de con- 
traintes est décrite, au voisinage du front de fissure, par les expressions : 




ct z2 = v(a xx + <j yy ) (4.3) 
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t a„t a„t a„t o 0 f c 0 \ 




\ o 0 | a 0 \ a 0 \ c 0 \ a 0 \ 



Fig. 4.6. Système de repères utilisés pour décrire la singularité des contraintes en tête 
de fissure. 



La solution présentée est celle correspondant aux conditions de déformation 
plane. Elle conduit à des comportements spécifiques, dont les conséquences 
seront décrites dans le chapitre 8 sur la déformation plastique en fond de fissure. 

Il est aussi possible de donner les solutions pour les conditions de contraintes 
planes. Ce mode de chargement est obtenu en particulier quand la dimension de 
la structure selon Oz est faible. 

= v£r" C0S (D( 1+Sin (l) Sin (^)) 

k, /eV /e\ /3e\\ 

a,„ = , cos — sin — cos — — 

y V 2 A V 2 / \ 2 }) 

a** = 0 (4.4) 



Le calcul du facteur d'intensité de contraintes 

Dans l'ensemble de ces équations, la description de la singularité de contraintes 
est donc le produit de deux termes : 

• un terme en . /(8) qui intègre toutes les grandeurs géométriques locales 

V2Trr 

en tête de fissure, 

• et un terme, noté K, indicé selon le mode de chargement (I, II ou III), qui intè- 
gre les conditions macroscopiques du chargement (géométrie de la fissure et 
sollicitations à grande distance). 



40 



Clément Lemaignan 



Ce terme Kest appelé le facteur d'intensité de contraintes, appellation peu 
judicieuse, car ce "facteur" est une grandeur ayant une dimension [contrainte * 
longueur 172 ]. Il s'exprime, dans le système international, en une unité peu 
courante : le Pa m 1/2 , ou plus généralement par son multiple le MPa m 1/2 . 
Le hasard veut que cette unité soit proche de celle utilisée outre-Atlantique 
(ksi Vin.) : 1 MPa m 1/2 ~ 1,1 ksi Vin. (KQopound per square inch root qf inch). 

Pour les déplacements, selon les axes principaux, on obtient : 



u = 



v = 



1 + v 
E 

1 + v 



»(!)( 



2v + sin 



2(1 - v) + cos 



-G) 
(1) 



w = 0 



(4.5) 



La valeur des déplacements des lèvres de la fissure (B = ±tt) permet de déter- 
miner la forme de la fissure : en chargement, les lèvres décrivent un cylindre 
parabolique, et l'ouverture externe [v pour r = a) est proportionnelle à la valeur 
de Ki. Si l'on connaît les contraintes appliquées, la simple mesure de l'ouverture 
de la fissure permet donc de préciser sa profondeur. 

De même, pour le mode II, la singularité de contraintes est décrite localement 
par les équations suivantes : 



k„ /e 

i sin — ■ 



. e \ ( 36 

2 + cos| — I cosl — 



K„ 



V2ttt 



)( 

(1) COS (l) C ° S (f") 



(4.6) 



<7 22 = v (ovc; + o-yy) en déformation plane et = 0 en contraintes planes 
et en mode III par : 



& \2 



V2Îrr 



cos(|) 



cr xy = 0 



(4.7) 



Étant définis localement par rapport au front de fissure, les termes en r et 
0 sont indépendants des conditions macroscopiques de sollicitation (taille de la 
fissure et contraintes). Aussi le champ de contraintes au voisinage de la singu- 
larité est-il totalement décrit par la seule connaissance du facteur d'intensité de 
contraintes. Ce dernier est suffisant pour déterminer les sollicitations induites 



Chapitre 4 - Perturbations des contraintes induites par géométriques 41 



par une Assure et des contraintes macroscopiques particulières. Caractériser 
une fissure donnée se réduira donc à évaluer le K, (K r[ ou K m ) qui lui est associé. 

Le calcul des facteurs d'intensité de contraintes est un travail complexe qui 
peut parfois être conduit de façon analytique, mais qui généralement nécessite 
l'utilisation de code aux éléments finis. Pour des applications concrètes, il existe 
des atlas de facteurs d'intensité de contraintes qui permettent d'évaluer de façon 
satisfaisante la valeur de K| pour la plupart des situations effectivement rencon- 
trées dans les structures industrielles [B9). À titre d'exemple, la figure 4.7 
présente les valeurs recommandées pour des géométries de fissures relativement 
classiques. On retiendra que la relation K, = a^-n-a est très satisfaisante pour 
une première approximation de la valeur du facteur d'intensité de contraintes. 

Pour des applications demandant une rigueur de traitement, des ensembles 
de règles d'analyse et d'utilisation des codes de calculs précisent la manière de 



HM - ttt 






Voir détails en 



A2 





Disque dans un bloc infini avec 
contrainte de traction normale 




Fig. 4.7. Valeurs des facteurs d'intensité de contraintes pour divers types de fissures. 
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considérer de façon conservative des situations concrètes de fissures les plus 
complexes : pour les cuves de centrales nucléaires, les codes ASME sect. III aux 
États-Unis ou RCCM en France répondent à ces objectifs [B19]. Un exemple de 
calcul détaillé d'une fissure dans la paroi d'un tube sous pression est présenté 
en annexe A2. 

Compte tenu de l'importance pratique du mode I, dans la suite de ce document 
on ne se penchera plus que sur les sollicitations de ce type. En mode II et III, les 
frottements réduisent la transmission des sollicitations en tête de fissure et la 
connaissance de k celles qui sont effectivement appliquées en fond de fissure est 
particulièrement délicate à obtenir. Des situations de sollicitations mixtes (I + II 
ou I + III), correspondant à une inclinaison de la Assure par rapport à l'axe de 
chargement, font maintenant l'objet d'études approfondies, en particulier pour 
déterminer le comportement, lors d'un choc externe, d'une pièce en cours de 
fissuration sous sollicitation statique. 



Distribution des contraintes 

Un certain nombre de points doivent être discutés au vu de ces équations : 

Ainsi qu'il est détaillé en annexe Al, les équations présentées ci-dessus ne sont 
que les approximations au premier ordre du développement limité de fractions 
rationnelles en z (complexe). Tant qu'on reste à courte distance du front de fissure, 
les erreurs liées à cette approximation restent faibles, mais elles augmentent 
rapidement, dès qu'on s'écarte significativement du front de fissure. Ainsi en mode 
I, l'erreur relative est inférieure à 1 % pour r/a = 1,01, atteint 25% pour r/a = 
1,5 et dépasse 60 % à une distance égale à la longueur de la fissure. On s'intéresse 
cependant à la singularité de contraintes, c'est-à-dire au voisinage immédiat du 
front de fissure et ce point est généralement sans conséquences. 

La résorption de la singularité de contraintes se fait plus lentement dans le 
cas d'une fissure que dans le cas d'un défaut. En effet l'évolution des contraintes 
locales est une fonction en 1 /Vr au voisinage immédiat de la fissure, décroissant 
plus lentement que pour un défaut à rayon de courbure non nul (en r~ 2 ). Le 
champ de contraintes associé à la singularité s'étend donc largement en amont 
du défaut. Cependant, pour un calcul complet, on retrouve le principe de Saint- 
Venant : à une distance égale à deux fois la dimension de la fissure, les con- 
traintes ne sont plus égales qu'à 1,02 a 0 . 

Les sollicitations en tête de fissure dépendent de façon non linéaire des 
dimensions de la structure étudiée, et en particulier de la longueur de la fissure. 
Il s'ensuit que le facteur d'intensité de contraintes n'est pas conservé par une 
homothétie ni donc lors de la réalisation d'une maquette. 

Le calcul des contraintes conduit à des valeurs infinies en tête de fissure. 
Cette situation est physiquement irréaliste. Le comportement des matériaux 
conduira soit à une déformation plastique, soit à une rupture. C'est à partir de 
la connaissance des distributions de contraintes que ce comportement peut être 
décrit. Ces points seront discutés ultérieurement. La mécanique de la rupture 
ne considère d'abord que les situations d'élasticité linéaire pour se pencher 
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seulement ultérieurement sur les conséquences pour les matériaux. Lorsqu'une 
part importante de la pièce étudiée est en condition de déformation plastique 
au moment de la rupture, une approche spécifique est utilisée (comportement 
élasto-plastique en rupture). 



Lors de l'avancée da d'une fissure, l'ouverture des lèvres de la fissure induit des 
déplacements autour de la tête de fissure. Les sollicitations élastiques peuvent 
donc travailler et libérer une partie de l'énergie élastique emmagasinée dans la 
structure. Les états initiaux et finaux sont présentés en figure 4.8. L'évaluation 
de l'énergie qui pourra être ainsi récupérée permet de préciser les conditions 
énergétiques de propagation. 



L'énergie élastique stockée en tète de fissure, W = 1 /2 I o\e du libère pour toute 

Jvol. 



avancée de la fissure da un travail élémentaire dW/da. Celui-ci sera disponible 
pour contrebalancer toute contribution s'opposant à la propagation, en parti- 
culier la création de surface ou la déformation plastique. Cette grandeur, appelée 
force d'extension de fissure, est notée G. Elle correspond à une force linéique 
appliquée au front de fissure. 



Cette grandeur peut être calculée pour une fissure dont on connaît la valeur 
de Ki. En effet, les équations 4.3 et 4.5 permettent de décrire les contraintes et 
déplacements au voisinage de la fissure, en condition de déformation plane, et 
donc de réaliser cette intégration. 



La propagation d'une fissure 



La force d'extension de fissure 



G = dW/da 



(4.8) 




Fig. 4.8. Travail des forces de surface pour l'avancée d'une fissure de da. 
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Partant d'une fissure de longueur a, on la laisse se propager de da (Fig. 4.8). 
La nouvelle tête de fissure est donc placée en a + da. Pour évaluer l'énergie 
disponible lors de cette opération, on va refermer la fissure, ce qui consiste à 
appliquer entre a et a + da des forces surfaclques qui varient linéairement avec 
les déplacements (v), de la valeur 0 sur les lèvres de la fissure ouverte, aux 
valeurs correspondant aux contraintes en tête de fissure sur l'axe des x, 
lorsqu'elle est refermée. 

En posant x' = da - x, on obtient : 

fda 

dW= 2l o(x)t(x')àx 

où „ (X ) = -B=- et ^')=WT^- 
ce qui conduit à : 

trE J 0 V x 
Cette intégrale définie donne la valeur de dW : 

K 2 

dW= ^fda (4.9) 
E 

K 2 

En contraintes planes, on obtient : G = 

Le même calcul en condition de déformation plane conduit à la relation : 

K 2 

G = -±{l-v 2 ) (4.10) 



Les critères de rupture 

Une fissure se propagera quand la force d'extension de fissure sera supérieure 
aux composantes de la résistance à sa propagation. Dans le cas le plus simple 
d'une rupture entre, rangées atomiques, sans déformation plastique, la propaga- 
tion de la fissure se traduit par la formation de nouvelles surfaces uniquement 
et donc d'une énergie créée 2-y s . 

Le critère de Griffiths, qui décrit cette condition, s'écrit simplement : 

G>2y s 

Pour une fissure centrée (en coup de sabre), la valeur de K] est égale à K, = 
0-VttÔ et on en déduit qu'une fissure de largeur 2a ne peut se propager que si la 
contrainte appliquée a satisfait la relation : 
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Pour la plupart des métaux, une déformation plastique aura lieu dans la 
zone de la fissure et l'énergie correspondante sera à intégrer dans le bilan global. 
On peut ajouter un terme d'énergie plastique y p à celui de surface dans 
l'équation de Griffiths, mais il est particulièrement difficile à évaluer, et toujours 
très grand devant -y s> ce qui réduit sérieusement l'intérêt pratique de cette 
approche. 

Le critère de Griffith se vérifie convenablement pour les matériaux pour 
lesquels la déformation plastique en tête de fissure est très limitée, comme le 
verre. Pour une énergie de surface de l'ordre de -y s = 0,5 J m' 2 et un module 
d'Young E = 70 GPa, on en déduit qu'une fissure se propagera pour une valeur 
du facteur d'intensité de contraintes supérieure à 0,3 - 0,4 MPa m 1/2 . Des con- 
ditions qui abaissent l'énergie de surface, comme l'adsorption d'eau, facilitent 
donc la propagation. Ceci est mis à profit par les vitriers qui humidifient les 
plaques de verre pour en faciliter la fissuration lors de découpes délicates. 

À ces faibles valeurs de K { induisant la rupture, correspondent des tailles de 
défauts critiques, pour les contraintes usuelles, de l'ordre de 0,5 à 10 |o,m. Ces 
matériaux seront donc particulièrement sensibles à l'état de surface lors d'un 
essai mécanique. 

Pour s'affranchir de l'impact de tels défauts de surface, on mesure souvent la 
résistance en traction intrinsèque des céramiques par un essai de compression 
diamétrale d'un cylindre couché (dit essai brésilien). En effet, lors de cet essai, 
les contraintes maximales de traction sont localisées à l'intérieur de l'échantillon 
et valent : 

2 F 

<x r = ^7- (4.12) 

où F r est la charge de compression à la rupture, d le diamètre du cylindre et t 
son épaisseur. 



L'évaluation des contraintes et déformations 
en régime élasto-plastique - Intégrale de Rice 

La prise en compte de la déformation plastique au voisinage du front de fissure 
a conduit à proposer d'autres approches permettant de décrire les singularités 
élasto-plastiques. Ainsi Rice a introduit (1968) une intégrale de contour, le long 
d'un chemin qui entoure les lèvres de la fissure, permettant d'évaluer l'effort de 
propagation de la fissure quel que soit l'état du métal dans la zone considérée, 
élastique ou plastique. Cette intégrale se définit par : 

J = jwdy - f -~ ds (4.13) 

— > 

où, au point courant, W est l'énergie élastique volumique emmagasinée, T le 
vecteur traction induit par les contraintes (bidimensionnelles) sur un élément 
ds* du contour f, et u le déplacement selon x induit par le chargement. 
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Fig. 4.9. Contour, s'appuyant sur les lèvres de la fissure, utilisé pour la définition de 
l'intégrale J de Rice. 



L'intégrale J est indépendante du chemin suivi, sous réserve qu'il soit tou- 
jours appuyé sur les lèvres de la fissure (Fig. 4.9). De plus, pour un régime totale- 
ment élastique, on peut montrer que J = G, la force d'extension de fissure. Ceci 
permet de relier les valeurs de J IC avec celles de K IC . 

Cette intégrale de Rice peut être utilisée pour explorer la distribution des con- 
traintes et déformation en fond de fissure. On peut alors montrer que, locale- 
ment, le travail de déformation élasto -plastique diverge en 1/r quand r — > 0 

<r 0 M-^(r)U 0 ~^ (4.14) 

On peut ainsi utiliser cette propriété pour proposer un champ de déformation 
divergeant en 1/r pour un matériau élasto-plastique non écrouissable, ou toute 
autre distribution respectant cette condition, pour d'autres lois de déformation. 




La rupture théorique entre 

atomes 



La contrainte théorique à rupture peut être déduite des interactions entre atomes. On 
montre que cette contrainte théorique est très largement supérieure aux limites 
d'élasticité ou charges à la rupture des matériaux usuels. Des modes spécifiques de 
rupture doivent donc être développés qui permettront d'atteindre celle contrainte 

théorique de rupture. 



La cohésion du cristal dans les métaux fait appel aux interactions entre les 
électrons et le réseau cristallin des ions. La distance entre atomes du cristal 
correspond à l'équilibre entre les interactions attractives et répulsives. Lors 
d'une sollicitation en traction, la rupture entre plans d'atomes est atteinte 
quand la contrainte est égale à celle nécessaire pour séparer des plans atom- 
iques au-delà de la force maximale de rappel. 



Le calcul de la contrainte théorique de rupture 



Partant de l'état d'équilibre, la déformation d'un cristal est proportionnelle à la con- 
trainte appliquée, passe par un maximum, et devient nulle quand les deux demi- 
cristaux sont éloignés. Le bilan énergétique de cette transformation correspond 
d'une part au travail des contraintes et d'autre part à la création de surface. 

En utilisant une approximation des contraintes aux grandes déformations 
élastiques par une sinusoïde ajustée sur le module d'Young E à l'origine des 
déformations, les contraintes, lors de l'effort de rupture, peuvent être approx- 
imées par la relation suivante : 



où x = [a - a 0 ) est le déplacement depuis la distance d'équilibre inter-atom- 
ique a 0 . 

D'après la loi de Hooke, aux faibles déformations, on a : 



v = <j* sin (2ttx/\) 




2ttx 



X 



ce qui conduit à : <r* = — 

2rta 0 



48 



Clément Lemaignan 




Fig. 5.1. Contrainte théorique à rupture par déformation élastique. 



Le bilan énergétique à la séparation impose que le travail des contraintes 
/<r dx, soit égal à l'énergie des surfaces créées 2y s : 



f m \E ( 2-rtx \ J 



On en déduit une valeur de la contrainte théorique de rupture pour les 
matériaux cristallins : 



^ (5.1) 



Pour des valeurs typiques des grandeurs physiques correspondantes, on 
obtient, selon les matériaux, une contrainte théorique de rupture égale à : 



Confrontation avec les matériaux réels 

Un calcul identique réalisé avec des potentiels d'interaction entre atomes plus réal- 
istes ne modifierait pas significativement ce résultat. Cette valeur élevée de la con- 
trainte théorique à rupture reste bien éloignée des contraintes à rupture observées 
pour les matériaux à "haute résistance". En effet, l'examen du comportement 
mécanique des matériaux conduit, dans les meilleurs des cas, à obtenir des 
charges à la rupture, normalisées au module d'Young, ne dépassant pas E/200. 
Dans des cas très particuliers (par exemple les polymères étirés ou bien les tri- 
chites - en anglais whiskers - qui sont des fibres nanométriques monocristallines 
ne pouvant se déformer par absence de dislocations mobiles), pour lesquels les 
possibilités de déformation ont été inhibées, on obtient cependant des valeurs 
proches du dixième du module d'Young, se rapprochant de la limite théorique. 

Il existe donc des processus spécifiques amplificateurs de contraintes qui per- 
mettent d'atteindre localement la valeur de la contrainte théorique de rupture, 



Chapitre 5 - La rupture théorique entre atomes 
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a*. Ces processus consistent soit en une réduction locale de section efficace (rup- 
ture ductile), soit au développement d'une singularité de contraintes en tête 
d'une fissure ou d'un empilement de dislocations. Éventuellement une déforma- 
tion plastique confinée en avant du front de fissure conduira, en sollicitations 
oscillantes, à une progression lente et stable d'une fissure de fatigue. De plus, 
des effets d'environnements agressifs peuvent se superposer à ces mécanismes 
et les amplifier. Les chapitres suivants ont pour objet de passer en revue ces 
mécanismes. 



Cette page est laissée intentionnellement en blanc. 



La rupture ductile 



La ruptun ductile, qui correspond à une très forte déformation, est 
obtenue pur le développement, à l'intérieur du matériau, de cavités qui 
naissent autour des inclusions. La rupture apparaît au niveau des 
ligaments entre ces cavités internes, donnant une surface de 

rupture en cupules. 



Lors d'un essai de traction classique, sur un acier par exemple, on impose à 
une éprouvette une déformation croissante, et on enregistre l'effort nécessaire 
à la poursuite de cette déformation (Fig. 6.1). Tout d*abord la déformation est 
proportionnelle à la charge et reste réversible. Il s'agit de la déformation éla- 
stique qui suit la loi de Hooke. Exprimées dans le repère des contraintes princi- 
pales et pour un matériau isotrope, les déformations prennent la forme simple 
suivante : 



E 



"2 



°3 



<*1 °2 , a 3 

& = —v v + 

* E E E 



(6.1) 



où E est le module d'Young et v le coefficient de Poisson. 



Le développement de la striction 

Lorsque la valeur des composantes du tenseur des contraintes permet d'attein- 
dre un critère de plasticité, la déformation deviendra irréversible. Les métaux se 
déformant par glissement de dislocations ou par maclage, ces critères évaluent 
la résultante des efforts de cission imposés au matériau. Le critère le plus clas- 
sique est celui de von Mises. Évalué dans un repère quelconque, il s'exprime par 
la relation suivante : 

A/y 1^22 - °3 3 ) 2 + bas " en) 2 + (an - <r 22 ) 2 ] + 3a| 3 + 3a§j + 3a? 2 > a E (6.2) 
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Fig. 6.1. Courbe de traction. 

ce qui se réduit, dans le repère des contraintes principales, à : 

>/(<ri " <r 2 ) 2 + (<r 2 - * 3 ) 2 + (<r 3 - <r,) 2 a V2a E (6.3) 

Une fois ce critère atteint, c'est-à-dire, dans le cas de la traction simple 
pour ai > ct e , le comportement devient plastique. Lorsque la charge maxi- 
male est atteinte, la déformation se localise avant d'aboutir à la rupture de 
l'éprouvette. 

Tout au long de ce processus de déformation plastique, la déformation du 
métal devient de plus en plus difficile : il s'écrouit. La localisation de la déforma- 
tion, appelée striction, a pour origine la réduction de la vitesse d'écrouissage. En 
effet, la déformation plastique ayant lieu à volume constant, tout allongement de 
l'échantillon est compensé par une réduction de sa section. Si, pour un incré- 
ment d'allongement donné, cette réduction de section est plus importante que 
l'accroissement de la contrainte d'écoulement locale, toute perturbation de sec- 
tion devient instable. Il est alors en effet plus facile de continuer à déformer 
localement plutôt que de poursuivre une déformation uniforme. On peut mont- 
rer que, pour des métaux qui suivent une loi d'écrouissage parabolique s'expri- 
mant, en contrainte et déformation rationnelles, par : 

o = <r 0 e n (6.4) 

où n est appelé coefficient d'écrouissage, la déformation localisée (striction) se 
développe quand e = n. À cette déformation uniforme correspond la charge à la 
rupture dite ingénieur. La déformation se localise alors dans la striction, mais 
le métal continue à s'écrouire. On peut vérifier ce point en ré-usinant une 
éprouvette cylindrique après développement de la striction et en reprenant l'es- 
sai de traction. Une nouvelle striction se développera alors toujours en dehors 
de la zone de la première striction, qui avait été plus écrouie que le reste du 
matériau. 



Chapitre 6 - La rupture ductile 
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Les concentrations de contraintes autour 
des inclusions 

La striction en tant que telle n'est pas directement responsable du processus de 
rupture. Son développement est le résultat du mode de déformation plastique du 
métal et de la compétition entre la vitesse d'écrouissage et la réduction de la sec- 
tion lors de la déformation axiale. Le processus de rupture ductile que nous 
allons décrire se développe de façon continue au cours de la déformation plas- 
tique, sans que l'apparition de la striction ne marque une quelconque disconti- 
nuité dans son déroulement, mais seulement une localisation de la déformation 
ultérieure. 

L'examen de la surface de rupture conduit aux observations suivantes : 

• macroscopiquement la surface de rupture est plate au centre, d'aspect mat, 
avec une couronne, éventuellement discontinue, en périphérie, où la rupture 
a eu lieu par cisaillement à environ 45° (Fig. 6.2) ; 

• à fort grandissement, la zone centrale est constituée d'une multitude de 
petites cupules adjacentes, contenant fréquemment des résidus d'inclusions 
(Fig. 6.3). 

Le mode de ruine permettant de rendre compte de ces observations est sché- 
matisé en figure 6.4. Lors de la mise en charge, il y a concentration de con- 
traintes autour des inclusions en raison de leur module d'Young différent de 
celui de la matrice. Les contraintes plus fortes, qui se développeront au voisinage 





Fig. 6.2. Aspect macroscopique d'une rupture ductile. 




Fig. 6.4. Formation des cupules. 



Chapitre 6 - La rupture ductile 
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des inclusions, y favorisent une déformation plastique localisée. Les incompati- 
bilités de déformation entre la matrice et les inclusions conduisent à la rupture 
des inclusions ou leur décohésion à l'interface inclusion - matrice, selon leurs 
résistances relatives. Le résultat est l'obtention rapide d'une distribution de ca- 
vités au sein de la matrice, dès le début de la déformation plastique. Les champs 
de déformation, associés à chaque cavité entourant les inclusions, interagissent 
les uns avec les autres, localisant la déformation plastique entre ces zones. Les 
cavités se développent et s'allongent peu à peu, réduisant l'épaisseur des liga- 
ments qui les séparent. La section efficace de matériau supportant les sollicita- 
tions diminue et finalement atteint localement la charge à la rupture théorique 
a*. La charge supportée par ce ligament rompu est reprise par ses voisins qui 
cèdent à leur tour, conduisant à la rupture complète de la pièce. 



Le développement des cavités et la formation 
des cupules 

Toutes les inclusions ne jouent pas le même rôle dans le développement des 
cupules. En effet, seules celles de plus grande tailles, qui proportionnellement 
développent un champ de déformation plastique plus étendu, donnent naissance 
à des cavités qui se développeront jusqu'à former les cupules de la surface de 
rupture. La description des mécanismes d'amorçage et de développement des 
cavités a donné lieu a de nombreux travaux. On se limitera au modèle de crois- 
sance d'un réseau de cavités bi-dimensionnelles développés par Me Clintock. 
Pour des cavités de diamètre d et séparés d'une distance X, un matériau 
écrouissable, selon une loi classique a = cr 0 e n , aura une déformation à rupture 
e R pratiquement égale à : 



e d ~ n) ln(\/d) 

R shh/3(l - nlK + cj^aJ" 1 ] 

où a x et CT y sont les contraintes qui tendent à agrandir les cavités et v h la con- 
trainte hydrostatique (trace du tenseur des contraintes). 

On pourra être sensible aux dépendances de la déformation à rupture : 
décroissant avec la densité de cavités initiales (inclusions) mais augmentant 
fortement avec <j h , c'est-à-dire avec la composante hydrostatique du tenseur des 
contraintes. Ce dernier point explique que la rupture ductile s'amorce à l'in- 
térieur de la zone de striction lors d'un essai de traction, pour se propager radia- 
lement vers l'extérieur, où des conditions de contraintes planes favorisent un 
cisaillement, responsable de la formation de la collerette externe. De même sous 
très haute pression hydrostatique, on peut augmenter la déformation à rupture 
lors d'un essai de traction. 

Il peut être utile de souligner les points suivants : 

• Le développement des cavités n'est pas lié à la formation de la striction. Il 
commence bien avant, dans le régime de déformation uniforme. 
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Fig. 6.5. Cupules observées dans un acier doux (réplique au MET). 

• Sur une surface de rupture ductile, la densité surfacique d'inclusions (par 
exemple en figure 6.5, obtenue par réplique au MET, où environ la moitié des 
inclusions ont été prélevées avec la réplique), apparaît bien supérieure à la 
densité volumique des inclusions, telle qu'elle peut être mesurée par micro- 
graphie. Cette différence s'explique par la contribution des inclusions situées 
dans une bande volumique assez épaisse (50 à 500 n,m) à la formation des 
cupules. On pourrait comparer la densité surfacique des inclusions sur la 
surface de rupture à celle obtenue par projection de toutes les inclusions de 
cette zone. 

Un cas très particulier de rupture ductile a lieu avec une très faible déforma- 
tion totale. Il s'agit de la rupture "intergranulaire ductile ". Elle est obtenue quand 
une précipitation intergranulaire permet de disposer, dès le début de la formation 
des cavités, d'un alignement de celles-ci. Localement, sur le joint de grain, la 
déformation plastique est importante, mais comme les cupules sont pratiquement 
dans le même plan et peuvent coalescer facilement, la rupture a lieu après une 
très faible déformation totale (Fig. 3.3). 



Le clivage et les ruptures 

fragiles 

Dans les aciers, on observe une transition entre une rupture fragile à basse 
température et ductile à haute température. La rupture fragile est obtenue par 
clivage, rupture le long de plans denses de chaque grain. L'essai Charpy penne! 
de quantifier celte transition. On introduit l'approche statistique de la rupture, cor- 
respondant à celle déclenchée par la rupture d'un élément de volume particulier. 



Le clivage est un mode de rupture dont le mécanisme principal est la séparation 
des plans atomiques pratiquement sans déformation. Particulièrement fréquent 
dans les cristaux ioniques, il peut être observé dans les métaux, en particulier 
dans le cas des faibles symétries cristallines comme les cubiques centrés ou 
hexagonaux. Ce mode de rupture étant en compétition avec la déformation 
plastique, il est facilité par une faible température, lorsque les mécanismes de 
déformations sont moins activés. Ceci conduit à l'existence d'une transition frag- 
ile (à basse température) - ductile (à plus haute température). À cette transition 
en mode de rupture correspond une transition en morphologies de surfaces. À 
basse température, dans le domaine fragile, on obtient des ruptures intra- 
cristallines par clivage, alors qu'à haute température, les morphologies de 
rupture correspondent aux cupules ductiles décrites au chapitre 6. 

La morphologie des surfaces de rupture par clivage correspond à une propa- 
gation transgranulaire. Elle peut être facilement observée par microscopie à bal- 
ayage, comme sur la figure 7.1, ou par observation en microscopie optique 
comme en figure 3.2. Sur cette dernière figure, on remarque clairement que les 
surfaces de ruptures sont différentes des lignes de glissement. Une autre cara- 
ctéristique des ruptures de clivage est la présence relativement fréquente de 
lignes parallèles à la direction de propagation : les rivières. Elles sont la trace de 
raccordements de la fissure se propageant sur des plans situés à niveaux très 
légèrement différents. Ces variations de niveau peuvent être engendrées par le 
passage d'un joint de faible désorientation ou par les décalages cumulés induits 
par les traversées de dislocations vis. 



L'amorçage d'un clivage 

Pour obtenir une fissuration par clivage, il faut nécessairement passer les deux 
étapes d'amorçage, où une première fissure se développe à l'intérieur du métal 
sain, c'est-à-dire que localement la contrainte théorique à rupture est atteinte, 
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Fig. 7.1. Clivage dans un acier doux. 

et celle de la propagation de cette micro-fissure sous l'effet des contraintes 
appliquées. 

Pour l'étape d'amorçage, divers modèles ont été développés. Ils sont tous 
fondés sur l'observation de la nécessité d'une faible déformation plastique à 
l'amorçage. Le modèle le plus classique considère le développement d'une singu- 
larité de contraintes en tête d'un empilement de dislocations. 

Dans un grain, une source de Frank, S, est activée par un cisaillement t. Les 
dislocations émises traversent le grain et sont bloquées par le joint de grain (Fig. 
7.2). Cet empilement de dislocations induit, dans le grain adjacent, une singularité 




Fig. 7.2. Empilement de dislocations sur un joint de grain et amorce de clivage dans le 
grain adjacent. 
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de contraintes. Son évaluation est obtenue en sommant les champs de contraintes 
individuels des dislocations. Celles-ci sont en équilibre répulsif entre elles, mais 
l'empilement est aussi en équilibre avec les sollicitations appliquées t. On peut 
montrer que l'on obtient ainsi, en tête d'empilement, des contraintes locales ct ( don- 
nées par l'expression suivante : 



où L est la distance de la source au joint de grain, t ( la force de friction de réseau 
(force de Peierls) et/(6) une fonction trigonométrique bornée, dont la valeur est 
maximale à 9 = 0 pour les composantes de cission, et à 8 ~ 70° pour les com- 
posantes de traction, et r la distance entre la tête d'empilement et le point 
d'évaluation des contraintes. 

On remarque ainsi que l'empilement de dislocations induit dans le grain adja- 
cent une singularité de contraintes en 1/Vr qui permet d'atteindre localement la 
contrainte théorique de rupture. Ceci permet la formation d'une fissure dans le 
grain adjacent sous la seule composante de cission des contraintes appliquées. Les 
composantes de traction ne sont pas actives dans cette étape et ne jouent un rôle 
que pour la propagation. Cette singularité de contraintes induite par un empile- 
ment de dislocations a été mise en évidence expérimentalement sur des bicristaux 
de MgO. L'examen en lumière polarisée permet de déterminer les contours d'égal 
niveau de distorsion et, par dérivation, de visualiser les singularités de contraintes. 
Elles sont localisées au droit des empilements de dislocations, elles-mêmes révélées 
par des figures d'attaques qui suivent les bandes de glissement (Fig. 7.3}. 

Cependant le volume dans lequel les contraintes sont suffisantes pour induire 
une déformation plastique est grand devant celui où elles sont supérieures à la con- 
trainte théorique à rupture. On s'attend donc à une compétition entre dévelop- 
pement de l'amorce de fissure, à une échelle de quelques distances interatomiques, 
et la propagation de la déformation plastique au grain adjacent, dans une zone 
proche de la taille de grains. Dans les faits, le volume pour lequel a > cr E ne corre- 
spond pas toujours à une zone déformable. Il faut en effet que cette zone contienne 
des dislocations mobiles. Ainsi, dans un métal convenablement recuit, la densité de 
dislocations peut être assez basse pour que le volume où des dislocations pour- 
raient être activées n'en contienne pas. Il y aura alors amorce du clivage. 

D'autre part, la déformation plastique étant faiblement thermo-activée, toute 
augmentation de température se traduit par une réduction de cr E . Pour la même sol- 
licitation, le volume qui pourra être mis en déformation plastique va croître, et donc 
aussi la probabilité d'activer le glissement de dislocations dans le grain adjacent. Ce 
mécanisme est à l'origine de la transition fragile-ductile : une faible augmentation 
de température va permettre de laisser se propager la déformation plastique de 
grains à grains et inhiber le développement d'amorces de fissures de clivage. 

La cristallographie du clivage a été étudiée en détail. Les plans de clivage 
sont différents des plans de glissement. Pour le glissement, l'optimum cor- 
respond à une minimisation de l'énergie des dislocations, c'est-à-dire un plan 
pour lequel le vecteur de Bûrgers est le plus faible possible alors que, pour le 
clivage, on maximise l'énergie de surface. Il aura donc lieu sur des plans à forte 




(7.1) 
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Fig. 7.3. Mise en évidence des singularités de contraintes en tête d'empilements de 
dislocations dans MgO. 

densité surfacique d'atomes. Les plans de clivages observés sont les suivants : 
cubique centré et sels cubiques {100}, cubique faces centrées : probablement 
inexistant, hexagonal {1000}, cubique diamant {111}. 



L'essai Charpy (ou de résilience) 

Développé dans les années 1900 pour les aciers de construction, l'essai Charpy 
permet de quantifier la transition ductile - fragile. Il est très facile d'emploi, donc 
très utilisé, et a fait l'objet d'une normalisation internationale (EN 10045, AFNOR 
03 161, ASTM E 23) 

Un barreau de section carrée (10 X 10 x 55 mm) est entaillé sur 2 mm de pro- 
fondeur (Fig. 7.4). Après mise en température, il est soumis à un choc à l'aide d'un 
mouton pendule de 30 à 300 joules arrivant à une vitesse d'environ 5-7 mètres par 
seconde. L'énergie du choc (déformation ou rupture) est tracée en fonction de la 
température de l'éprouvette. On obtient ainsi la courbe de transition de résilience. 
On observe à basse température une rupture avec une très faible perte d'énergie ; 
lorsque la température augmente, l'éprouvette se déforme fortement et absorbe une 
énergie importante au moment du choc, c'est le plateau ductile (Fig. 7.5). 
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40 mm 



Fig. 7.4. Éprouvette Charpy et essai de résilience au mouton pendule. 

Dans le cas des aciers de cuve de réacteurs, l'irradiation, par la création de 
défauts ponctuels et des ségrégations locales d'amas riches en Mn, Ni, Cu, 
induit une augmentation de la limite d'élasticité. Cette augmentation de la 
résistance mécanique rend la déformation plus difficile en tête des empile- 
ments de dislocations et donc favorise l'amorçage de fissures de clivage, ce qui 
augmente la température de transition ductile-fragile, comme illustré par la 
figure. 

La température de transition ductile-fragile 

On définit la température de transition selon diverses règles : soit la tempéra- 
ture pour laquelle l'énergie de rupture est égale à la moyenne du palier ductile 
et du palier fragile, soit la transition pour une énergie absorbée arbitrairement 
fixée à 65 J (T k 65, correspondant à 50 ft lb), ou encore la température pour 
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Fig. 7.5. Exemple de courbes Charpy montrant les effets d'irradiation (flux intégré de 
neutrons rapides) sur la température de transition ductile-fragile. 



laquelle on obtient une égale fraction surfacique de clivage et de rupture ductile 
à cupules. 

La relation (7.1) montre que la singularité de contraintes en tête d'empile- 
ment varie comme VL~. Pour des métaux pour lesquels le glissement des disloca- 
tions est assez facile, le principal obstacle à leur mobilité est constitué par les 
joints de grains. Le passage de la déformation d'un grain au suivant est 
déclenché par les contraintes qu'induisent l'empilement sur le grain suivant. En 
moyenne la distance sur laquelle les dislocations émises par les sources peuvent 
s'étaler, L, est égale à la moitié de la taille de grain. 11 s'en suit que la limite d'éla- 
sticité, <t e , d'un tel métal sera dépendante de la taille de grains, d, selon la rela- 
tion de Hall Petch : 



où k est une constante de proportionnalité, propre à chaque alliage et mode 
d'élaboration. 

Comme le terme <r 0 de cette équation intègre tous les processus cristallo- 
graphiques qui influencent la déformation plastique, dont la friction de 
réseau, il décroît quand la température, T, augmente. Pour une variation 
limitée de T, une dépendance linéaire est une bonne approximation. Lors 
de la compétition entre déformation plastique dans le grain suivant et 
développement d'une fissure de clivage à la contrainte de rupture théorique, 
la valeur de a* ne change pratiquement pas avec la température. La tempéra- 
ture de transition ductile - fragile dépend donc directement de la taille de 
grains. Industriellement, la réduction de la taille de grains, par un traitement 



Ce = °o 



+ k-dr 1 * 



(7.2) 
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thermomécanique approprié, est un moyen très efficace d'abaisser la tem- 
pérature de transition ductile - fragile : 

T T = T 0 - k d" 1 ' 2 (7.3) 



La propagation des fissures de clivage 

La propagation des fissures de clivage peut être simplement obtenue par le fait 
qu'en tête de fissure les contraintes divergent et dépassent la contrainte 
théorique à rupture a*. Il est cependant nécessaire de satisfaire un critère 
énergétique comme celui de Griffiths (4.11), ce qui impose une contrainte mini- 
male pour la propagation. À titre d'illustration de ce dernier point, on remarquera 
que pour une vitre qui a subi un impact et a développé une série de fissures, 
toutes ne se propagent pas jusqu'au bord de la vitre, mais peuvent s'arrêter 
après quelques centimètres. 

En ce qui concerne la vitesse de propagation des fissures de clivage, 
l'écartement des lèvres de la fissure est le phénomène limitant de la vitesse de 
propagation. Une analyse de l'inertie du système permet de prédire une vitesse 
de propagation proche de 0, 4 v c , où v c est la vitesse du son dans le métal, elle- 
même proportionnelle àu c « VE/p (E : module d'Young, p masse volumique). Les 
mesures réalisées correspondent bien à cette relation. Pour les aciers, la vitesse 
du son est proche de 5 km s -1 , les fissures de clivage dépassent donc 2 km s -1 , 
soit largement plus que la vitesse du son dans les gaz. Dans le cas de gazoducs 
non enterrés, des fissures de clivage ont ainsi pu se propager sur des kilo- 
mètres en quelques secondes, en particulier en hiver où la température 
ambiante devient largement inférieure à la température de transition ductile- 
fragile. Cette propagation sur longues distances peut s'auto-entretenir car la 
propagation de la fissure étant plus rapide que celle des ébranlements dans le 
gaz, la sollicitation de pression est maintenue malgré l'ouverture de la fissure. 
On comprend l'intérêt de doubler régulièrement les gazoducs d'anneaux épais 
dont le rôle est de réduire très fortement les contraintes et de conduire à l'arrêt 
de la propagation. 



La fragilisation intergranulaire 

Dans le cas des aciers essentiellement, on observe parfois des ruptures fragiles 
à basses températures qui se développent sur les plans de joints de grains. Ce 
type de fissuration est généralement associé au développement d'une ségréga- 
tion d'éléments mineurs le long des joints de grains. Cette ségrégation a 
fréquemment Heu lors d'un refroidissement lent après un revenu, en particu- 
lier vers 400 °C. On parle de fragilité au revenu. Les éléments impliqués sont 
des éléments comme le phosphore ou l'antimoine. Pour éviter le développement 
de cette fragilisation, il est donc important de refroidir rapidement un acier 
après le revenu. 
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On a pu confirmer l'existence de telles ségrégations par analyse Auger, après 
rupture à basse température dans la chambre d'analyse, d'échantillons fragilisés 
lors du revenu. La rupture réalisée ainsi sous ultra- vide permet d'éviter une con- 
tamination des surfaces de rupture par l'atmosphère. L'analyse quantitative des 
ségrégations révèle qu'elle correspond à une fraction de monocouche se répartis- 
sant sur quelques distances atomiques, c'est-à-dire sur la largeur du joint de grain. 

Il existe deux autres modes de ruptures intergranulaires, à aspect semblable, 
qui peuvent être observés. 

Si, au lieu d'une ségrégation intergranulaire, on obtient une précipitation 
intergranulaire, les précipités peuvent servir de germes pour la formation de 
cupules. Étant présents le long des joints de grains, ces amorces de cupules sont 
dès leur formation géométriquement corrélées. Il en résulte la formation de 
cupules situées toutes dans un même plan - celui du joint - et donc la coales- 
cence de ces cupules est particulièrement facile. On obtiendra une rupture ayant 
des caractéristiques ductiles, c'est-à-dire la formation de cupules, mais dont la 
déformation totale sera particulièrement faible. On obtient une rupture dite 
"intergranulaire ductile" (cf. Ch. 6). 

En présence de métaux liquides, par exemple les alliages d'aluminium avec 
du gallium ou certains aciers avec d'autres métaux liquides, un film quasi 
liquide peut être obtenu le long des joints de grains par diffusion extrêmement 
rapide du métal liquide aux joints. Ce film liquide réduit considérablement les 
cohésions des joints, ce qui conduit à une séparation facile des grains les uns 
des autres, sous une très faible contrainte de traction. Ce type de rupture est à 
envisager lors de situations de métal à très bas point de fusion en présence d'un 
alliage mécanique peu protégé. Elle peut être obtenue lors de très faibles sollici- 
tations, avec des ductilités quasi nulles (cf. Ch. 12). 



Approche statistique de la rupture 

Dans le cas des matériaux fragiles, se rompant par clivage comme les céramiques 
ou les aciers à basses températures, on observe une dispersion significative des 
résultats expérimentaux. Les modèles de rupture fragile s'intéressent essen- 
tiellement aux mécanismes d'amorçage de la fissure. Dans le modèle d'amorçage 
présenté au début de ce chapitre, où le clivage est induit dans un grain par défor- 
mation d'un autre grain adjacent, les conditions de développement de la fissure 
dans le grain adjacent sont fortement dépendantes de la géométrie relative de ces 
deux grains et de la position du plan de joint par rapport aux plans de glis- 
sement. Une fois le grain adjacent rompu et un critère de propagation de type 
Griffiths respecté, la pièce se rompt. Ainsi la distribution de la taille et de l'ori- 
entation des grains dans lesquels pourra se développer cette fissure va avoir un 
effet majeur sur les possibilités d'amorcer une fissure de clivage. La probabilité 
pour qu'il y ait rupture de la structure va donc dépendre de la probabilité qu'il 
y ait rupture d'un grain. 

Partant de ces considérations, Weibull a développé la théorie du maillon faible : 
la rupture du premier grain sera la rupture de l'éprouvette. Les développements 
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mathématiques relatifs à cette approche permettent d'exprimer la probabilité de 
rupture par une expression de la forme : 




(7.4) 



où le volume V correspond au volume de la structure sollicitée et V 0 est le vo- 
lume du maillon considéré. La contrainte <r 0 est ce que l'on appellera la contrainte 
de clivage selon Weibull et m l'exposant correspondant (dit module de Weibull). 

On trouve que m est de l'ordre de la centaine pour un acier de construction, 
et d'une dizaine pour les céramiques industrielles. Il est possible de relier les 
paramètres de la loi de Weibull à la distribution des défauts au sein du matériau. 
Cette approche peut être utilisée si l'on veut traiter la rupture de la structure par 
la propagation de défauts superficiels dont on connaît la distribution statistique 
des profondeurs. 

L'analyse peut éventuellement être étendue à des distributions complexes de 
défauts comme par exemple l'existence de joints de grains fragilisés par une 
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Fig. 7.6. Probabilités cumulées de rupture d'alumine frittée. Une augmentation de la taille 
de l'échantillon et une atmosphère humide augmentent la probabilité de rupture. 



66 



Clément Lemaignan 



ségrégation, d'une part, et des inclusions comme des sulfures de manganèse, 
d'autre part. L'utilisation d'une approche locale est particulièrement pertinente 
pour les situations où la structure est sollicitée de façon non uniforme. En effet, 
dans ce cas, une zone de grand volume plus faiblement sollicitée peut avoir une 
probabilité de rupture supérieure à celle d'un petit volume fortement sollicité, la 
rupture ne s'amorçant pas dans la zone de plus fortes contraintes. L'approche en 
maillon faible, dite aussi approche locale, réalise une intégration numérique sur 
l'ensemble de la structure de toutes les possibilités de rupture pour déterminer 
la probabilité effective de rupture. 

Dans une telle approche, la probabilité de rupture va croître avec la taille de 
l'échantillon. En effet, un échantillon plus volumineux, à conditions identiques, 
aura une probabilité plus élevée de contenir un défaut critique. Un exemple de 
distribution de Weibull pour l'alumine frittée est donnée en figure 7.6. 

Cette approche statistique de la rupture devient maintenant applicable à la 
rupture ductile de pièces entaillées, dans la mesure où l'on peut disposer de 
critères de rupture par cupules reliées à la déformation plastique locale. Ces cal- 
culs, normalement réalisés par éléments finis, demandent une bonne adaptation 
entre finesse du maillage et dimensions caractéristiques des cavités conduisant 
aux cupules. 



La zone plastique en fond 

de fissure 

En tête de fissure, la singularité Je contraintes permet d'activer 
une forte déformation plastique. La taille de la zone plastique dépend 
fortement du mode de sollicitation : elle est bien plus importante 
en condition de contraintes planes qu 'en condition de déformation 
plane. Cette dernière sera donc la plus critique pour la résistance 

à la propagation des ruptures. 



Les conditions de déformation plane 

Dans les conditions de déformation élastique, le tenseur des déformations est 
relié au tenseur des contraintes par les équations décrites en 6.1. Dans une 
structure donnée, les sollicitations oy sont variables selon la géométrie et les 
chargements appliqués. Le tenseur des contraintes correspond en tout point à 
l'équilibre du matériau pour ces conditions imposées aux limites. 

Il existe aussi des sollicitations pour lesquelles les conditions imposées 
s'appliquent aux déformations. Ainsi, par exemple, dans le cas du laminage 
d'une tôle, la partie qui se déforme sous les rouleaux du laminoir conduit à 
l'allongement de la tôle et à sa réduction d'épaisseur, mais la largeur de la tôle 
ne sera pas modifiée significativement e x = -z y , e z = 0. De la même manière, 
pour une fissure dans une structure, les sollicitations sont très importantes 
au voisinage immédiat du front de fissure ; en arrière, ou loin en avant du 
front de fissure, les sollicitations sont très faibles et négligeables devant celles 
présentes au voisinage de la tête de fissure. Ainsi, loin du front de fissure, les 
déformations sont faibles puisque les sollicitations sont faibles. On peut les 
considérer comme nulles, c'est-à-dire que e x = e y = e z = 0. Près du fond de fis- 
sure, les contraintes augmentent et divergent. En raison des conditions 
imposées par les équations de l'élasticité et la continuité de la matière, la 
valeur de e z doit être conservée (nulle) et ce, quelles que soient les valeurs de 
ij x et Uy (qui divergent en tête de fissure). Les valeurs de e z vont rester nulles. 
Il n'y aura déformation que dans les directions x et y et l'on parlera de condi- 
tion de déformation plane. 

Imposer une telle condition sur la déformation selon z se traduit par e z = 0. Cette 
condition appliquée aux équations 6.1 conduit nécessairement à cr 2 = -v (a x + cr y ). 
En condition de déformation plane, des contraintes internes se développent dans la 
troisième direction, état caractérisé par le terme de "triaxialité des contraintes". 
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La zone plastique en tête de fissure 



La singularité de contraintes en fond de Assure, décrite par les équations 4.3, 
conduit à avoir, près du front de fissure, une zone pour laquelle les conditions 
de plasticité seront atteintes. Dans une première approche, on peut considérer 
son étendue, sur l'axe Ox, comme celle pour laquelle la contrainte <x yu est 
supérieure à la limite d'élasticité a E . 

Dans les équations décrivant la singularité de contraintes, cette condition est 
vérifiée pour tous les points à une distance r du front de fissure satisfaisant à la 
condition : 



En considérant le comportement du matériau comme élastique plastique, ceci 
permet d'évaluer la taille de la zone plastique R à : 



Cependant, en réalisant localement une telle limitation des contraintes à la 
limite d'élasticité, <x E , l'équilibre mécanique interne de la pièce sollicitée n'est 
plus assuré. En effet, l'intégrale de la distribution des contraintes élastiques 
en fond de fissure n'est plus égale à la sollicitation macroscopique, puisqu'elle 
a été amputée de sa contribution supérieure à la limite d'élasticité (Fig. 8.1). 
Les distributions des contraintes en fond de fissure, correspondant à la dis- 
tribution purement élastique, bornée par la limite d'élasticité n'est donc 
qu'une solution approchée. La déformation plastique locale en fond de fissure 
doit donc s'accompagner d'une redistribution des contraintes dans l'ensemble 
de la pièce. 





(8.1) 




Fig. 8.1. Approche simplifiée de la zone plastique. 
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La zone plastique d'Irwin 

Partant de ce bilan, Irwln considère un comportement élastique plastique 
du matériau et impose la conservation de l'équilibre des contraintes en tête de 
fissure : 

R„ 

dr=i? lr a E 



V2irr 

o 

ce qui conduit à une taille de zone plastique R iR deux fois plus étendue : 

\2 



*' r " lia*. 



(8.2) 



Géométrie détaillée de la zone plastique 

Compte tenu de la distribution effective des contraintes, la description précise de la 
zone plastique pourra être obtenue en appliquant un critère de plasticité à la valeur 
du tenseur des contraintes en tout point situé au voisinage du front de fissure. En 
utilisant un critère de von Mises, on peut développer la géométrie de la zone pour 
laquelle ce critère est dépassé. Le résultat est fonction de l'état de description des 
contraintes. En contraintes planes, on obtient : 

Ko* = 7T- (— X (^r + ~ sin 2 9 + i- cos 6 ) (8.3) 



pff 2ir \a E / \2 2 " 2 
De même, en déformation plane, la zone plastique s'étend sur : 

= -h fè) 2 (1 sin2 ° + (1 + cos 9) ) (8 - 4) 

Sur la figure 8.2 sont représentées les géométries de ces deux zones plas- 
tiques : En raison de la triaxialité des contraintes dans la partie centrale d'une 
éprouvette fissurée, la zone plastique correspondante est obtenue dans les con- 
ditions de déformation plane (8.4). On y observe une taille de zone plastique bien 
plus faible que celle obtenue en surface, qui correspond à des contraintes planes. 

Comme précédemment, limiter les contraintes dans ces zones aux contraintes 
d'écoulement conduirait à une rupture de l'équilibre mécanique de la structure 
sollicitée. De la même manière que dans l'approche d'Irwin, il est clair que l'éten- 
due des zones plastiques est environ le double de celle obtenue par la simple 
application des critères de plasticité. 

Une approche rigoureuse de la détermination de la taille de la zone plastique 
devrait ajuster en continu la distribution des contraintes en fond de fissure à la 
déformation plastique en fond de fissure, tout en assurant l'équilibre mécanique 
global, éventuellement en tenant compte de l'écrouissage induit par la déformation 
plastique. Les méthodes de calcul aux éléments finis se prêtent bien à ces descri- 
ptions. De plus, une fois la méthodologie développée, il est facile, en modifiant la 
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Contraintes planes 



Déformation plane 



Fig. 8.2. Zone plastique en déformation plane et contraintes planes, pour la même valeur 
de K\. 



géométrie du malliage initial d'adapter un calcul à une nouvelle géométrie de fis- 
sure ou à un matériau au comportement en plasticité différent. Les résultats 
obtenus, sont, dans les cas simples, assez proches des solutions analytiques. Les 
écarts les plus importants correspondent aux cas des matériaux anisotropes ou 
fortement écrouissables. 



Géométrie tridimensionnelle de la zone plastique 



Les équations 8.3 et 8.4 montrent une différence importante de géométrie de 
zone plastique selon que le chargement est en conditions de déformation plane 
ou de contraintes planes. Si l'on décrit l'environnement du front de fissure en 
partant d'une des deux faces de l'éprouvette, on peut remarquer que les surfaces 
externes sont, par définition, en conditions de contraintes planes et que, pour 
une épaisseur suffisante de la structure fissurée, la zone centrale est en condi- 
tion de déformation plane. On aura donc la partie centrale avec une petite taille 
de zone plastique, alors que les deux zones plastiques d'extrémités sont bien plus 
étendues. En considérant que la réduction de la taille de la zone varie comme la 
distance à la surface, on peut visualiser la géométrie tridimensionnelle de la zone 
plastique en front de fissure sur la figure 8.3. 

Cette distribution spatiale de la déformation plastique en fond de fissure a une 
importance considérable pour le comportement d'une pièce fissurée. En effet, la 
capacité du matériau à accommoder la singularité de contraintes en tête de fissure 
va dépendre principalement de l'amplitude de la déformation plastique du métal 
en fond de fissure. La valeur intégrale de celle-ci sera essentiellement limitée par 
le volume dans laquelle elle pourra prendre place. Une fissure sollicitée, dont la 
zone plastique correspondra principalement aux conditions de déformation plane 
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Fig. 8.3. Géométrie 3D de la zone plastique dans une éprouvette épaisse. 



(forte épaisseur), sera donc plus critique, car le volume de métal pouvant con- 
tribuer à accommoder la singularité de contraintes par déformation plastique sera 
notablement plus faible. 

Parmi les paramètres qui influent sur la géométrie de la zone plastique, le 
coefficient d'écrouissage, qui contrôle l'évolution de la déformation plastique, a 
un effet majeur sur le développement de la plasticité en tête de fissure. Ainsi, 
plus le coefficient d'écrouissage est fort, et plus la zone plastique a tendance à se 
développer perpendiculairement au plan de fissuration. À titre d'exemple, la 
figure 8.4 montre la géométrie de la zone plastique obtenue par calcul aux élé- 
ments finis pour des coefficients d'écrouissage croissants. 

Diverses descriptions analytiques de zone plastique ont été entreprises. Elles 
permettent d'accéder à un champ de déformation, lui aussi divergent dans la 
zone plastique. L'approche classique HRR (Hutchinson, Rice et Rosengren) utilise 
l'intégrale de Rice appliquée à un matériau ayant un comportement élasto- 
plastique suivant une loi puissance : 

cr = ct 0 (e/eo) n 

où n est le coefficient d'écrouissage. Ils obtiennent alors une description des con- 
traintes et déformations de la forme : 

tr y = (J/r) ^-2 0 [e,n) 
tij = (J/r)"^T . Ey(e,n) 

La figure 8.4 montre le résultat de cette approche analytique où l'on remar- 
que comment la géométrie de la zone plastique peut être affectée par le coefficient 
d'écrouissage. 



72 



Clément Lemaignan 




Flg. 8.4. Géométrie en déformation plane de la zone plastique en fonction du coefficient 
d'écrouissage (W= Mri). 



On peut évaluer expérimentalement, par microdureté ou par attaque révélant 
les densités de dislocations, la géométrie de la zone plastique. Des travaux réalisés 
sur des alliages dans divers états métallurgiques ont ainsi permis de mettre en 
évidence que la zone plastique devient de plus en plus confinée dans le voisinage 
immédiat du plan de fissuration quand la valeur de n diminue. 

Ces analyses de l'écoulement plastique permettent aussi d'accéder à la défor- 
mation de la fissure. L'intégrale de la déformation en fond de fissure correspond 
à l'ouverture de celle-ci. Le 'Crack Tip Opening Displacement' (CTOD), noté ô t , est 
défini par l'écart d'intersection des lèvres de la fissure par des plans à ± 3tt/4. 




Aluminium 2-024-0 Acier 4340 Recuit Acier type 1 01 0 laminé Acier doux recuit 
o E =110MPa o E = 430MPa o E = 750MPa o E = 300MPa 

n = 0,25 n = 0,145 n = 0,01-0,05 n = 0 

Fig. 8.5. Géométrie expérimentale, en contrainte plane, de la zone plastique en fonction 
du coefficient d'écrouissage. 
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L'utilisation de l'intégrale de Rice permet d'évaluer 8 t , dans le cas d'un matériau 
élasto-plastique non écrouissable : 



Distribution des contraintes dans la zone plastique 



Le développement d'une déformation plastique en tête de fissure conduit à 
l'émoussement du front de fissure. Son ouverture conduit donc à une valeur 
du rayon à fond de fissure, p, non nulle. Dans ces conditions, les contraintes 
a** doivent être nulles à la surface du front de fissure, soit tr^ (0) =0. En ce 
même point, la composante des contraintes selon la direction Oy doit pouvoir 
induire la déformation plastique, soit cr yy (0) = ct e . Partant de ces conditions 
aux limites et développant les lignes de glissement depuis la surface libre en 
fond de fissure vers l'intérieur du matériau, Hill a pu déterminer l'évolution 
des composantes du tenseur des contraintes dans la zone plastique. En parti- 
culier, dans les conditions de déformation plane, la contrainte de traction 
normale, o-„„, vaut : 



Il montre aussi que, pour une entaille à bords parallèles comme une fissure, 
la valeur de v yy est bornée par a^ 3 * = k u E (2 + tt), où k est voisin de 1 et dépend 
du critère de plasticité utilisé. On remarque donc que les contraintes de traction 
<jyy augmentent avec l'éloignement du fond de fissure, au fur et à mesure de la 
pénétration dans la zone plastique, y sont pratiquement constantes dans la zone 
plastique et décroissent en dehors de cette zone selon le champ de singularité 
élastique en bVr. 

La distribution des contraintes de traction normales <s m correspond donc à ce 
qui est schématisé sur la figure 8.6. On remarque en particulier, qu'en raison de la 
plasticité, la valeur maximale en traction est située à une distance approximative- 
ment double du rayon de courbure au fond de fissure, soit environ 10 -2 à 10" 3 R, 



ô t = CTOD = 



2(1 - v 2 ) K 2 
1 + tt/2 E a E 






Fig. 8.6. Distribution schématisée des contraintes dans la zone plastique en avant de la 
fissure. 
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taille de la zone plastique. Dans le cas des matériaux écrouissables, le niveau des 
contraintes de traction décroît alors faiblement, en s'éloignant du front de fissure, 
avant de rejoindre le champ élastique. 

Cette distribution des contraintes explique que le site d'amorçage des fissures 
de clivage se situe à l'intérieur du matériau lors d'un essai de K K ou Charpy sur 
un acier ferritique. Partant du fond d'entaille ou de la fissure, on observe en effet 
une zone dite étirée correspondant à la formation de l'émoussement de fissure, 
une zone de rupture ductile avec cupules, qui a pu subir une forte déformation 
plastique et, au-delà seulement, la zone de rupture par clivage. On peut parfois 
y découvrir les sites d'amorçage des fissures, par exemple au voisinage d'inclu- 
sions (Fig. 9.5). 



La ténacité 



La rupture d'une pièce fissurée sera obtenue lorsque le facteur d'intensité de 
contraintes en tête de fissure sera supérieur à une valeur critique K /c .On 
détaillera l'essai de ténacité et ses modalités de mise en œuvre. Celui-ci est prin- 
cipalement utilisé lorsque la majorité de la structure est en régime élastique. 
D 'autres essais ont été introduits pour les conditions de déformation plastique 

importante ou généralisée de la structure. 



Un élément de structure contenant une fissure est susceptible de se rompre sous 
une sollicitation tendant à sa propagation. En tête de fissure, la singularité de 
contraintes induit une compétition entre le développement d'une zone plastique 
qui tend à accommoder cette singularité de contraintes et la propagation de la 
fissure par déchirement du matériau. Pour une sollicitation donnée, la capacité 
à accommoder la singularité de contraintes est d'autant plus importante que le 
volume plastifié est important. Dans les conditions de déformation plane, la taille 
de la zone plastique est minimale, c'est donc le mode de sollicitation qui est le 
plus pénalisant pour une fissure. On cherchera donc à déterminer la résistance 
à la propagation dans ces conditions. L'essai de ténacité, ou de K IC , a pour objet 
la mesure du comportement d'un matériau sous ces sollicitations. Pour des 
matériaux plus ductiles, des essais spécifiques ont été développés qui intègrent 
la possibilité de fortes déformations plastiques. 



La mesure du K lc 

Le principe de cet essai consiste à appliquer une sollicitation croissante à une 
éprouvette fissurée et à déterminer la valeur du facteur d'intensité de contraintes 
lors de la rupture. Cet essai est normalisé (AFNOR A03-180, ASTM E 399) et les 
données acquises doivent être exploitées avec rigueur. Une éprouvette est usinée 
avec une entaille, selon des formes simples (Tension compacte, présentée en 
figure 9.1, DCB, Flexion 3 ou 4 points...). L'orientation de l'éprouvette est 
référencée par rapport aux directions principales de la structure étudiée, par un 
système de deux lettres : la première indique la normale au plan de fissuration, 
la deuxième la direction de propagation (Fig. 9.2). On peut, de plus, avoir des exi- 
gences géométriques particulières pour les prélèvements (1/4 épaisseur, près 
d'une zone soudée...). À l'aide d'une machine servo-hydraulique, on induit, en 
faisant varier la charge pendant quelques dizaines de milliers de cycles, une fis- 
sure de fatigue de quelques mm de long (cf. ch. 10). 
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Fig. 9.2. Système de notation relatif à l'orientation de la propagation des fissures par 
rapport aux directions principales liées à la fabrication. 
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Les conditions de mesure 



On impose alors un effort croissant destiné à ouvrir la fissure en mode I. Un 
capteur de déplacement permet de mesurer l'ouverture externe de l'entaille. On 
enregistre la force appliquée et l'ouverture de la fissure jusqu'à la rupture. Les 
enregistrements peuvent varier d'un aspect linéaire avec rupture brutale, à une 
forte perte de linéarité pendant toute la durée de l'essai. Tout écart à la linéarité 
est la marque d'une propagation stable de la fissure (augmentation de la com- 
pliance de l'éprouvette) et/ou d'une déformation plastique importante en tête de 
fissure. 

L'exploitation de cet essai consiste à évaluer la valeur de K { en fond de fissure 
au moment de l'instabilité de propagation. On devra cependant s'assurer qu' 
avant cette propagation catastrophique, la déformation plastique et/ou la propa- 
gation stable de la fissure sont restées très limitées. Comme ces deux 
phénomènes affectent la linéarité du comportement, la réduction de compliance 
apparente est limitée à 5 % (Fig. 9.3). 

Enfin, comme l'objet de cet essai est de déterminer la résistance à la fissura- 
tion dans les conditions les plus pénalisantes, c'est-à-dire en déformation plane, 
on devra s'assurer que la plus grande part de l'éprouvette est bien dans ces 
conditions. Pratiquement on comparera la taille de la zone plastique R avec 
l'épaisseur de l'éprouvette B : 



Fig. 9.3. Enregistrements de divers essais de K IC selon le comportement du matériau : 
Type I :Trop forte perte de linéarité. Type II : Propagation stable. Type III, seul valide, propa- 
gation instable. 



R < B/25 




A 



78 



Clément Lemaignan 



ce qui peut se ramener à : 



B > 2,5 (K IC /a E ) 2 



(9.1) 



On remarquera que l'évaluation du respect de ce critère ne pourra être effec- 
tuée qu'a posteriori, après la réalisation de l'essai. Si le critère sur l'épaisseur 
n'est pas respecté, il y a lieu de reprendre l'essai avec une plus forte épaisseur 
d'éprouvette. Pour les matériaux tenaces, comme ceux à faible limite d'élasticité, 
la taille requise peut devenir prohibitive. Ce point critique justifie le dévelop- 
pement d'autres approches permettant d'accéder à une quantification de la 
résistance à la rupture dans des conditions de plasticité fortement développée. 



L'influence de la température 

Comme présenté au chapitre 7, sur le clivage des aciers, toute augmentation de 
température se traduit par une plus grande facilité de la déformation plastique 
et donc par un déplacement de la compétition déformation plastique/rupture 
au profit de la plasticité. Il en résulte une augmentation de la résistance à la rup- 
ture avec la température, qui pour l'essai Charpy se traduit par les courbes de 
transition et l'existence d'une transition graduelle ductile-fragile. De même, pour 
la résistance à la fissuration déterminée par l'essai de K 1C , on détermine un fort 
effet de la température, en particulier pour les aciers de construction. 

À titre d'illustration on trouvera en figure 9.4 des mesures et valeurs de 
référence utilisées pour la ténacité des aciers de cuves des réacteurs nucléaires 
à eau sous pression. La caractérisatlon du domaine haute température de cette 
transition nécessite des éprouvettes particulièrement volumineuses. En raison 
du dommage induit conduisant à un durcissement (par formation d'amas de 
défauts ponctuels et de ségrégations), l'irradiation des aciers de cuve de 
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Fig. 9.4. Mesures de ténacité d'aciers de cuve de réacteurs en fonction de la tempéra- 
ture. (Epaisseur des éprouvettes exprimées en pouce : 1T = 1 "). 
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réacteurs de puissance conduit à une évolution de la température de transition 
ductile-fragile. Celle-ci augmente avec la fluence neutronique intégrée, comme 
illustré en figure 7.5 sur des essais Charpy. Compte tenu de la taille des éprou- 
vettes nécessaires pour les essais de K, c , l'évaluation du déplacement de la 
courbe de transition de ténacité est déduite de celle obtenue pour des éprou- 
vettes Charpy, plus facile à insérer pour une irradiation à l'intérieur même des 
cuves de réacteur. On a pu vérifier le caractère conservatif de cette démarche 
empirique lors de programmes expérimentaux internationaux. 



Le mode de rupture 

Du point de vue métallurgique, le mode de rupture est généralement le clivage 
pour les aciers de construction ferri tiques, parfois la décohésion intergranulaire 
en cas de ségrégations importantes. Pour les autres métaux, en particulier ceux 
à structure cristalline cfc (alliages d'Al à haute résistance, aciers inoxydables 
austénitiques), la propagation a lieu avec une déformation plastique très confinée 
et rupture par cupules irrégulières, très allongées et souvent difficile à mettre en 
évidence. Entre la zone de fissuration par fatigue préalable à l'essai et la zone de 




Fig. 9.5. Zone du fond de fissure après un essai de ténacité. Successivement : fissure 
de fatigue, zone étirée, rupture ductile et rupture instable par clivage. 
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rupture, se développe une zone dite "étirée" correspondant à une déformation 
plastique en tête de fissure développant un émoussement semi-cylindrique. Le 
clivage s'amorce alors à l'intérieur des grains adjacents, au-delà d'une zone plas- 
tique très locale, selon un schéma décrit pour le clivage par Hann et Rosenfield 
(Fig. 9.5). 



Autres mesures de ténacité 

L'essai Pellini (température d'arrêt de fissuration) 

L'essai Pellini a pour objet de déterminer une température caractéristique d'un 
matériau, température pour laquelle une fissure présente dans ce matériau ne 
se propagera pas. La technique d'essai, normalisée (ASTM E-208). impose une 
déformation élastique par impact sur une éprouvette du matériau à la surface de 
laquelle a été déposé un cordon de soudure fragilisé par du phosphore et, de plus, 
entaillé. Lors du choc élastique induit par une masse tombante, la flexion déclenche 
toujours la fissuration du cordon de soudure. On observe la propagation ou non de 




Rg. 9.6. Dispositif et éprouvettes Pellini rompue (à droite et au centre) et non rompue. 
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cette amorce de fissure dans le reste du matériau. Par encadrements successifs, on 
détermine la température d'arrêt de propagation à 5 °C près (Fig. 9.6). 

Cet essai permet de déterminer une température de référence pour le com- 
portement en rupture des aciers. Il est utilisé pour caler les courbes de K IC en 
fonction de la température dans les codes RCCM ou ASME utilisés pour la con- 
ception des appareils à pression, et en particulier des cuves de centrales 
nucléaires. La valeur de cette température, notée RT NDT , correspond à une valeur 
de K IC d'environ 43 MPa Vm. 

L'essai Pellini demandant des échantillons d'assez grandes dimensions, il n'est 
pas envisageable d'évaluer l'évolution de cette température RT NDT en fonction de 
sollicitations extérieures, comme le flux neutronique pour les aciers de cuve. On 
utilise donc une valeur de référence pour le matériau non irradié mesurée par 
essai Pellini après le dernier traitement thermique. L'évolution de cette tempéra- 
ture avec l'irradiation est obtenue par l'évolution de la courbe de transition de 
résilience mesurée sur les éprouvettes Charpy après irradiation. Les réacteurs de 
puissance de type REP comportent en effet au sein de la cuve, contre les parois 
de cœur - et donc recevant un flux neutronique plus intense que la cuve elle- 
même - des paniers d'irradiation qui permettent d'anticiper cette évolution au 
cours de l'histoire du réacteur. On déduit ainsi l'évolution de la valeur de K IC en 
fonction de la température et de la fluence neutronique reçue par l'acier. 



La fissuration en plasticité généralisée, J lc 

Les méthodes d'analyse de la rupture en condition de plasticité généralisée con- 
duiront à évaluer la valeur de l'intégrale J (Equation 4. 13) pour diverses avancées 
de la fissure. Ces avancées de fissure seront mesurées soit par des décharge- 
ments partiels permettant, via les variations de complaisance de l'éprouvette, de 
déterminer la longueur de la fissure, soit par des méthodes permettant de mar- 
quer cette fissure, à divers niveaux de chargement (traitements thermiques de 
bleuissement). Cette deuxième méthode, plus rigoureuse, nécessite générale- 
ment l'usage de plusieurs éprouvettes. 

Au cours de ces essais, on mesure donc la valeur de J en fonction de l'avancée 
de la fissure 8a. La mesure de J se ramène à la mesure du travail des forces 
appliquées sur l'éprouvette, c'est-à-dire l'aire sous la courbe Force - Déplacement 
des points d'appui sur l'éprouvette. L'enregistrement se réduit à deux domaines, 
le premier associé à l'émoussement du front de fissure correspond à une forte 
augmentation de J avec 8a, le second, dû à la propagation de la fissure, cor- 
respond à une plus faible augmentation de J avec 8a. L'intersection des deux 
domaines permet de définir J 1C , (Fig. 9.7). Il est souvent commode de relier 
ensuite le J IC au K lc par l'expression : 

K 2 

J IC = '° en contraintes planes (9.2) 
E 

K 2 

J IC = — (1 - v 2 ) en déformation plane 



82 



Clément Lemaignan 



1500 



- TYPE 304 SS 



TESTED AT 538 »C 



UNAGED 




0 



AGED 

|S66°C FOR 10.000 HOUfiSl - 



1 .3 (STATICI 
600 

1.3 (STATICI 
600 



DISPL. RATE 
imm/mlnl 



0 



1.0 



20 



3.0 



4 0 



CRACK EXTENSION, mm 



Fig. 9.7. Détermination du J, c sur un acier austénitique en fonction du traitement thermique 
et de la vitesse de sollicitation. 



La résistance à l'avancement de la fissure, courbe R 

Dans tout ce qui précède, la propagation d'une fissure a été considérée comme 
indépendante de l'histoire de chargement ayant conduit à obtenir une fissure de 
longueur donnée a. Cependant, dans de nombreux cas, on observe que l'avancée 
de la fissure peut être stable et que la valeur de K lc ne dépend pas uniquement 
de l'état du matériau, mais aussi de la manière dont la fissure a pu progresser. 
Ainsi lorsque la fissure commence à avancer, on s'aperçoit qu'il est de plus en 
plus difficile de continuer à la propager et l'on peut tracer un diagramme où la 
valeur de Kj est exprimée en fonction de l'avancée de la fissure 8a. Lorsque la fis- 
sure avance en avant du front de fissure, certaines transformations comme une 
microplasticité, une transformation martensitique induite par la déformation ou, 
dans les céramiques comme la zircone partiellement stabilisée, des modifications 
structurales, conduisent à rendre la propagation plus difficile. Par ailleurs, on 
peut aussi être amené à prendre en considération des pontages résiduels de 
matériaux très ductiles ou de fibres en arrière du front de propagation. De même 
certains éléments relatifs à une déformation locale, voire à des contraintes 
résiduelles induites par la propagation de la fissure, peuvent augmenter la valeur 
de K IC en fonction de Sa. Globalement la courbe de résistance à la propagation 
des fissures, dite courbe R, montre comment une fissure peut se propager de 
façon limitée, sous forme stable pour une valeur de K, appliquée (Fig. 9.8). 
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Variations de Kj avec a 
(à charges constantes) 



Taille de la fissure (a) 

Fig. 9.8. Évolution des conditions de stabilité d'une fissure au cours de sa propagation 
(courbe R). 



L'éprouvette à entailles en chevron 

La détermination du K IC nécessite que le fond de fissure soit en condition de 
déformation plane. Ceci est souvent facilité en développant sur les bords de 
l'éprouvette des gorges latérales de quelques millimètres de profondeur, qui 
réduisent la zone dans laquelle le front de fissure est en contraintes planes. Cette 
idée a été poussée jusqu'à développer des gorges latérales très profondes, dont la 
profondeur varie avec la distance. Ces gorges laissent une zone de propagation 
de fissure en forme de V, comme présentée sur la figure 9.9. Dans une telle 
structure, l'augmentation de taille de la fissure avec son avancée se traduit par 




Fig. 9.9. Schéma de l'éprouvette en chevron pour la mesure directe de la résistance à la 
rupture. 
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une valeur quasi constante du K, en fonction de l'avancée de la fissure pour une 
charge appliquée donnée : 

K ' = BW'fa ") ^ ^ < ^ < °' 6 (9 " 3 ' 

où la valeur de f{a/W, ot) est environ égale à 29, pratiquement quel que soit 
le rapport a/W. Cette technique de mesure de la ténacité est particulièrement 
facile à mettre en œuvre : par simple traction des lèvres, on permet la propaga- 
tion d'une fissure, la charge maximale obtenue lors de l'essai conduisant à une 
mesure directe du K IC . Une normalisation de ce type d'essais est en cours de 
développement. 



La ténacité des céramiques 

Dans le cas des matériaux ne présentant qu'une très faible possibilité de défor- 
mation plastique, comme les céramiques ou les verres, la fissuration est 
généralement instable. On utilise donc des techniques particulières permettant 
de contrôler la croissance des fissures. Deux méthodes principales sont utilisées 
pour ces matériaux, l'indentaùon et la torsion longitudinale. 

L'indentation est une opération simple permettant d'accéder par des corréla- 
tions variées à la valeur du K 1C . Elle consiste à réaliser une empreinte de micro- 
dureté sur une surface polie. Des assures partent des extrémités de l'empreinte, 
dont les longueurs permettent de déterminer la ténacité. Dans le cas d'une 
empreinte Vickers, on peut utiliser par exemple la corrélation 9.4 : 




(9.4) 



Fig. 9.10. Fissures se développant à partir d'une empreinte de microdureté dans 
une céramique. 
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Fig. 9.11. Essai de propagation de fissure dans un matériau fragile par flexion 4 points 
en extrémité. 

où E le module d'Young de la céramique, H la dureté Vfckers et le coefficient p 
dépend de la géométrie détaillée du pénétrateur et vaut environ = 10" 2 quand la 
longueur des fissures, c, est exprimée en mm. Cette corrélation est acceptable 
quand la taille des fissures est grande devant les dimensions de l'empreinte. 
D'autres corrélations ont été développées selon les rapports géométriques cara- 
ctéristiques des fissurations obtenues. La figure 9.10 montre le développement 
de telles fissures à partir des extrémités de l'empreinte. 

La torsion longitudinale d'une plaque fissurée est schématisée en figure 9. 1 1. 
Dans une telle configuration, la valeur de K] est donnée par l'expression : 



où P est la charge appliquée en chaque point. Dans cette géométrie de charge- 
ment, l'avancée de la fissure se traduit par une diminution de la complaisance 
de la structure. En déplacement imposé, elle permet donc d'obtenir une valeur 
de K, décroissante avec la longueur de la fissure. On peut aussi utiliser une telle 
configuration pour évaluer les vitesses d'avancée de la fissure ainsi que les seuils 
de non-propagation. 



Les caractéristiques de résistance et de ténacité sont des propriétés antino- 
miques. Dans un acier, il est facile d'obtenir une très forte résistance mécanique, 
au détriment de sa ductilité et donc de sa ténacité. À contrario, un acier à faible 
teneur en carbone, par exemple, aura une très forte résistance à la propagation 
des fissures. Tout l'art des métallurgistes consiste à élaborer des alliages 
métalliques pour lequel le couple résistance mécanique - ténacité sera le plus 




(9.5) 



Les ratio analysis diagrams (RAD) 
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Fig. 9.12. Ratio Analysis Diagram pour les alliages de titane. 



élevé possible. Les RAD servent à évaluer la position d'un matériau par rapport 
à ce couple de propriétés. On trace généralement en abscisse une caractéristique 
de ténacité et en ordonnée une caractéristique de résistance mécanique (Fig. 
9.12). Un niveau de performances se traduit par une courbe décroissante. 
L'augmentation des performances en terme d'élaboration et de qualité du maté- 
riau se traduit par des courbes de plus en plus éloignées de l'origine. Le rôle du 
concepteur sera de sélectionner une classe de matériaux correspondant juste 
aux spécifications qu'il a à tenir. Un matériau de haute dureté n'aura pas néces- 
sairement besoin d'être totalement tenace suivant les configurations spécifiques 
des pièces envisagées. 

Les progrés obtenus au cours du temps pour les propriétés des alliages 
mécaniques sont associées à la mise en œuvre des moyens d'élaboration de 
plus en plus avancés : élaboration en four électrique, refusions sous vide et refu- 
sions à électrodes consommables, ainsi qu'au développement de microstructures 
avancées (aciers micro-alliés par exemple). 




Lors de contraintes variant au cours du temps, on peut observer 
une rupture après plusieurs milliers de cycles de charge. Une fissure 
se propage lentement après amorçage en surface ou sur un défaut. 

Sa vitesse d'avancée augmente avec le fadeur d'intensité 
de contrainte. En tête de cette fissure, une zone plastique existe 
où les déformations plastiques sont alternées. On introduit la fatigue 
oligocyclique qui est contrôlée par les variations de déformation. 

On montre comment le métal peut accommoder de telles 

déformations alternées. 



La fatigue 



Quand une pièce ou un élément de structure est soumis à une sollicitation, 
dont la valeur reste inférieure à la limite d'élasticité mais qui est variable dans 
le temps, on peut observer une rupture nette, sans déformation plastique mar- 
quée de la pièce. Les premières observations de ce phénomène datent du 
milieu du XIX e siècle. La notion de fatigue, introduite par Braithwaite en 1854, 
sera quantifiée par Wôhler en 1858, lors de l'étude des conditions de rupture 
des axes de roues de wagons de chemin de fer. Il a mis alors en évidence 
l'existence de la limite de fatigue (ou d'endurance) : variation minimale de con- 
traintes nécessaire à l'apparition d'une rupture par fatigue. Assez vite, on 
montrera que cette rupture est obtenue par la propagation lente d'une fissure 
à chaque cycle de chargement, la vitesse de propagation étant une fonction 
croissante de la variation du facteur d'intensité de contraintes en fond de fis- 
sure AK, ainsi que le proposera Paris en 1963. En effet de telles fissures sont 
observables sur des structures en cours d'utilisation et l'examen d'une pièce 
rompue en fatigue permet de mettre en évidence des marques macroscopiques, 
traces de la position de la fissure à diverses étapes de sa propagation (par 
exemple Fig. 10.1). 

Par ailleurs, l'analyse des conditions de déformation locale en tête de 
fissure, ainsi qu'en conditions de déformation cyclique imposée, conduit à 
introduire la fatigue oligocyclique, où la durée de vie est contrôlée par la défor- 
mation plastique. Manson et Coffin (1953) ont développé les premiers essais 
correspondants à ces modes de sollicitation. Les métaux présentent en effet des 
caractéristiques de comportement propres leur permettant d'accommoder des 
déformations cycliques cumulées importantes (écrouissage cyclique). Les 
travaux les plus récents concernent les sollicitations mixtes où la fatigue 
est associée à d'autres processus thermoactivés (fluage...) ou chimiques 
(corrosion...). 
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Fig. 10.1. Arbre de boîte de vitesse rompu par fatigue. 

En haut : Zone d'amorçage En bas au centre : Rupture finale. 



La fatigue dans le domaine élastique : 
les courbes de Wôhler 

Dans le cas le plus simple d'une contrainte cyclique dont l'amplitude de varia- 
tion reste constante (Atr), la durée de vie est une fonction décroissante de Ao\ 
Dans un diagramme reliant la contrainte appliquée au nombre de cycles à rup- 
ture, on distingue trois domaines principaux (Fig. 10.2) : 

• Pour une durée de vie inférieure à 10 3 4 cycles, la durée de vie ne dépend pas 
de la variation de la contrainte Acr, mais de l'amplitude de la déformation plas- 
tique imposée Ae p . C'est le domaine de la fatigue oligocyclique. 
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Fig. 10.2. Courbe d'endurance pour une série d'éprouvettes d'acier. 



• Le domaine typique de la fatigue en régime élastique (endurance limitée), cor- 
respond à une relation simple entre Acx et la durée de vie N { : 

N ( = A (Acr)-", où n = 10 ± 3. (10.1) 

• Enfin, si la contrainte appliquée est inférieure à environ la moitié de la charge 
à la rupture en traction, la rupture n'a pas eu lieu après 10 7 à 10 8 cycles et 
la durée de vie semble alors illimitée. On a atteint la limite de fatigue. 
L'existence de cette limite peut cependant être occultée par des effets envi- 
ronnementaux, comme une corrosion concomitante. 




I l l i i nul i i i i nul 1 I i I i lu 



Les paramètres des essais de fatigue 

Lors d'essais de fatigue, parmi les nombreux paramètres qui contrôlent les résul- 
tats, la manière d'appliquer la contrainte oscillante a un rôle important. Pour une 
contrainte uniaxiale variant entre des valeurs maximale <r max et minimale cr mln , 
l'amplitude des variations de contraintes qu'il y a lieu de considérer est limitée à 
la seule part correspondant à la traction. En effet, s'il existe une phase de com- 
pression, les deux lèvres de la fissure en contact assurent la transmission des 
sollicitations sans discontinuité, à l'opposé de la phase de traction, où la coupure 
que constitue le plan de la fissure, induit une singularité de contraintes. On 
utilise ainsi, pour caractériser les solicitations, le paramètre R = cr min /<r max , 
qui permet de définir, en particulier, les conditions de contraintes alternées 
{R = -1), répétées [R = 0) ou ondulées [R > O). 
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Les résultats d'essais de fatigue montrent une dispersion qui peut paraître 
importante. En figure 10.3, on peut observer que, pour les domaines intermé- 
diaires de durée de vie, celle-ci atteint un facteur 10 sur N t , ce qui représente un 
écart de 15 à 20 % sur la contrainte appliquée. Cette dispersion n'a pas qu'une 
origine stochastique de mauvais contrôle des conditions d'essais. Elle correspond 
essentiellement à un comportement intrinsèque du matériau. En effet, comme 
cela sera détaillé ultérieurement, les mécanismes d'amorçage des fissures font 
intervenir les défauts et imperfections du métal (inclusions, singularités stru- 
cturales...) qui, par nature, incorporent tous les éléments peu maîtrisés de la 
structure fine du matériau. Ce sont en effet les dispersions sur les durées 
d'amorçage des fissures qui sont responsables des dispersions de durée de vie, 
la phase de propagation étant, elle, bien mieux contrôlée. 

Les méthodes d'essai de fatigue les plus courantes ont pour objet de détermi- 
ner le nombre de cycles à rupture N t pour une amplitude de variation de con- 
trainte Aa donnée. Sans négliger des techniques plus complexes à mettre en 
œuvre, la grande majorité des essais est réalisée sur des machines de flexion rota- 
tive, schématisées en figure 10.4. À chaque rotation, la surface externe subit un 
cycle traction-compression, dont l'amplitude Aa est égale à la contrainte de trac- 
tion maximale sur la fibre externe. L'instrumentation se limite à un compte -tours 
et à un interrupteur déclenchant l'arrêt du moteur d'entraînement par la rupture 
de l'éprouvette. En raison du gradient de contraintes entre la fibre neutre, au cen- 
tre de l'éprouvette, et la surface, on peut être conduit à utiliser des chargements 
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(b) 

Fig. 10.4. Machine d'essai de fatigue par flexion rotative. 

de type traction-traction, sur des machines servo-hydrauliques ou à résonance 
électrodynamique . 

Traitement statistique des essais de fatigue 

Pour une sollicitation donnée, correspondant à une amplitude de variation de 
contrainte appliquée Ds, on obtient une durée de vie, N, ou plus précisément une 
distribution entre les éprouvettes rompues et non rompues. On exprime couram- 
ment la probabilité statistique de rupture à une durée de vie donnée PN(Ds) en 
fonction de l'amplitude de la variation de contrainte Ds par l'expression : 

P N (A CT ) = ±== 2^ )dx (10.2) 

Acr V2Ïr_J 

où |x représentera l'amplitude de la variation de contrainte Acr correspondant à 
une probabilité 0,5 de rupture et a la dispersion en Acr. 

Compte tenu de cette dispersion, tout travail expérimental demande un vo- 
lume important d'échantillons sur le même matériau pour être statistiquement 
significatif. L'exploitation des résultats d'une série d'essais aura pour objet 
d'ajuster au mieux les paramètres de la distribution physique du comportement, 
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jul et a. Pour la détermination des paramètres relatifs au comportement statis- 
tique, on met en œuvre des approches expérimentales variées selon l'objectif 
recherché et les habitudes historiques des utilisateurs. On utilise généralement 
les suivantes : 

• La méthode des "probits" consiste à analyser la distribution binomiale des 
résultats de ruptures pour diverses valeurs de Act en vue d'atteindre les 
valeurs des paramètres p. et ct les plus précises. Cette méthode, lourde, n'est 
utilisée avec profit que pour une exploitation fine d'un volume très important 
de résultats e'xpérimentaux (environ 100 éprouvettes), pour lesquels les con- 
ditions initiales choisies conduisent à une distribution équilibrée entre éprou- 
vettes rompues et non rompues. 

• La méthode de l'escalier consiste, dans une série d'essais de fatigue, à moduler 
la contrainte appliquée à chaque essai en fonction du résultat de l'essai précé- 
dent (augmentation d'un incrément de contrainte Scr en cas de non-rupture à 
la durée de vie attendue et inversement) . Pour que cette méthode n'induise pas 
de biais expérimental, il faut que l'incrément de contrainte 8ct soit de l'ordre de 
grandeur de la dispersion en contrainte des résultats à la durée de vie visée et 
que la valeur initiale de Acr soit proche de la valeur de la contrainte conduisant 
à cette durée de vie. Bien utilisée, elle peut donner, en 40 à 50 éprouvettes, une 
évaluation satisfaisante des paramètres de la courbe de fatigue. 

• La méthode d'itération est une variante de la précédente, dans laquelle la 
valeur absolue de l'incrément de contrainte 1 8a | est fonction décroissante du 
rang de l'essai. La validité de l'approche est, là encore, particulièrement 
dépendante des conditions initiales choisies [N, Act et Sct). Un jeu initial mal 
adapté conduisant à une distorsion des résultats dans le sens d'un excès 
d'une famille particulière (par exemple majorité de rompues, si Act a été choisi 
trop fort pour le N visé). 

• La méthode des n éprouvettes non rompues consiste à réaliser des séries d'es- 
sais à Act donnés, que l'on fait décroître d'un incrément 8cr tant que l'on 
n'obtient pas une série continue de n éprouvettes non-rompues à la même 
valeur de Acr. 



Expression des courbes de Wôhler 

La forme générale des courbes de Wôhler a fait l'objet de diverses tentatives de 
descriptions formelles. Compte tenu de la nature statistiquement distribuée des 
résultats, celles-ci sont à ajuster pour une probabilité cherchée de rupture à une 
valeur de la contrainte donnée. On définira donc les paramètres d'une loi de 
fatigue pour une espérance donnée de non-rupture, c'est-à-dire en ajustant de 
façon conjointe les valeurs de (x et ct. 

Par rapport à l'équation de Wôhler, l'expression de Stromeyer correspond à une 
représentation très satisfaisante, bien qu'il n'existe pas de procédure d'ajustement 
permettant une détermination univoque des trois paramètres qui la composent : 



JV f = A (Ao- - a s )' n 
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où cr s est la contrainte seuil. 

En introduisant la probabilité de rupture, on obtient : 

A (Aa - <r s ) n = P (A<r) ■ JV f 

L'expression générale permettant de décrire une courbe de Wôhler sera donc 
de la forme : 

p^ ^—iT rv(^)d* (10.3, 

JVfAa-V2ir Jo 

permettant de tracer des familles de courbes paramétrées en probabilité de rup- 
ture, dans l'espace durée de vie - amplitude de la variation de contraintes : [iV f , Acr.] 

Les valeurs typiques de la limite d'endurance tr s sont de l'ordre de la moyenne 
entre limite d'élasticité et charge à la rupture : 1/2 (i? e + R m ), avec un écart type de 
l'ordre de R m /50. On atteint la limite d'endurance pour environ 10 6 - 10 7 cycles. 
Ces valeurs, indicatives et valables pour les aciers, sont à utiliser avec précau- 
tions, car elles ont été déterminées pour des alliages particuliers, après des 
traitements thermiques spécifiques. Il est généralement nécessaire de réévaluer 
ces paramètres pour tout nouveau type d'alliage. 



La propagation des fissures de fatigue 
Les lois de propagation 

L'examen de pièces rompues en fatigue (par exemple Fig. 3.1), permet de dis- 
tinguer des stries macroscopiques, empreintes des positions successives d'une 
fissure qui se propage lentement. Si l'on suit la longueur de la fissure en 
fonction du nombre de cycles, on observe que la vitesse de propagation est une 
fonction croissante de la longueur de fissure avec une augmentation rapide en 
fin de vie, ce qui a fait rechercher des lois d'avancée de fissure de type puissance 
(Fig. 10.5). 

Le comportement du matériau en fond de fissure, à chaque cycle de charge- 
ment, dépend bien évidemment des variations de singularité de contraintes asso- 
ciées à la présence de la fissure et aux sollicitations variables Aa. On a donc en 
tête de fissure une variation du facteur d'intensité de contraintes AK à chaque 
cycle de charge. On exprime donc classiquement la vitesse de propagation àa/dN 
par une relation simple de la forme : 

da/dJV = /(AK) 

Une loi puissance, dite de Paris, est observée expérimentalement sur une 
grande variété d'alliages métalliques : 

da/diV= C-(AK) m (10.4) 

avec m compris entre 2 et 6. 
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Cette loi expérimentale est utilisable seulement pour des valeurs de AK com- 
prises entre une valeur seuil AK S , en dessous de laquelle aucune propagation 
n'est observée, et une valeur proche de K IC pour laquelle toute fissure est insta- 
ble mécaniquement (Fig. 10.6). 

À l'intérieur d'une classe d'alliages, les variations de vitesses de propagation 
restent faibles, mais elles varient entre les classes. On peut réduire ces dif- 
férences entre classes en normalisant les sollicitations selon les propriétés éla- 
stiques des métaux et alliages : dans une représentation (da/dJV, AK/E), toutes 
les vitesses de propagation sont pratiquement identiques (Fig. 10.7). 

Il est éventuellement possible de proposer des justifications théoriques à la loi 
de propagation, fondées sur les déformations plastiques en fond de fissure, et 
d'obtenir des valeurs de l'exposant de la loi de Paris. À titre d'exemple, on peut 
citer les approches suivantes : partant du comportement des dislocations émi- 
ses en tête de fissure sous l'effet des cissions maximales, Weetman obtient, en 
l'absence d'écrouissage, un exposant 4. Me Clintock propose d'évaluer l'ouver- 
ture du fond de fissure, CTOD (Crack Tip Opening Displacement, défini par l'écart 
d'intersection des lèvres de la fissure par des plans à ± 3ir/4) et de le relier à l'a- 
vancée de la fissure. Il obtient alors un exposant 2. En considérant l'écrouissage 
lors de la déformation, on peut obtenir un exposant de la loi de Paris qui soit 
fonction du coefficient d'écrouissage n, ou de son homologue en comportement 
cyclique n' (p. 103). Selon une telle approche, Tomkins propose une valeur de m 
égale à 2 + 1/n'. 
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Fig. 10.6. Vitesse de propagation en fatigue pour les grandes classes d'alliages métalliques. 
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Fig. 10.7. Vitesse de propagation en fatigue pour les grandes classes d'alliages 
métalliques, normalisée selon le module d'Young. 
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Une revue générale des diverses lois utilisées pour décrire les vitesses de 
propagation peut être trouvée en [B6]. En complément de ces lois, diverses 
approximations expérimentales ont été développées, intégrant en particulier les 
effets de rapport de contraintes R ainsi que les valeurs de AK, AK S et K IC . 

Zone plastique en fatigue et mécanismes de propagation 
microscopique 

En ce qui concerne la taille de la zone plastique en tête d'une fissure de fatigue, 
on remarque qu'en raison de l'effet Bauschinger, la taille de la zone plastique en 
fatigue est sensiblement plus faible qu'en sollicitation monotone : R' = 1 /6 R. La 
variation de sa taille avec le AKi conduit à ce qu'elle soit traversée par la fissure 
en quelques centaines de cycles de chargement. 

Un examen attentif permet de souligner l'existence de deux zones plastiques. 
La zone la plus large correspond à une déformation plastique induite unique- 
ment lors de la phase d'ouverture de la fissure et ne correspond qu'à un incré- 
ment de déformation. On l'appelle la zone plastique monotone. Au cœur de cette 
zone, il existe une zone plus petite pour laquelle, lors du déchargement, le retour 
élastique de la structure conduit localement à une déformation plastique en com- 
pression. Dans cette zone, un très fort écrouissage a donc lieu. Un profil de 
micro-dureté selon une perpendiculaire à la trace de la fissure permet de mettre 
en évidence ces deux zones plastiques (Flg. 10.8). 

En complément de ces zones plastiques, il y a lieu de considérer la zone 
immédiatement adjacente au front de fissure, à l'échelle du micromètre. Dans 
cette zone, le cisaillement intense dans des bandes orientées à 45° est le méca- 
nisme par lequel la fissure s'ouvre et se ferme à chaque cycle de sollicitation. 
Dans ces bandes à très forte déformation, l'écrouissage est intense lors de l'ou- 
verture et la déformation plastique nécessaire pour la fermeture aura lieu en 
avant de ces bandes très écrouies, où le métal n'a pas encore été déformé de 
façon importante. La déformation plastique en tête de Assure n'étant pas 
réversible en raison de l'écrouissage, le cisaillement se développe en amont de 
proche en proche, et c'est par un tel mécanisme que la fissure peut avancer. 

On observe d'ailleurs, sur les surfaces de rupture, les traces de ces déforma- 
tions cycliques sous forme de stries de fatigue, correspondant à la position de 
la fissure à chaque cycle de chargement. L'espacement entre stries correspond, 
dans le domaine de la loi de Paris, à la vitesse de propagation microscopique. Il 
varie fortement avec le AK local. 

Dans un tel régime de propagation, une faible variation du AK se traduit par 
une augmentation immédiate de la vitesse d'avancée de la fissure, par formation 
d'une strie de plus grande amplitude. Ainsi, pour un chargement constitué de 
blocs de 10 cycles dont 3 sont plus sollicitants de 20 %, on observe clairement une 
plus grande amplitude associée à l'avancée microscopique de la fissure (Fig. 10.9). 

Une conséquence des irréversibilités de déformation plastique est relative aux 
irrégularités de propagation lors de surcharges. Ainsi, lorsqu'un régime stable de 
propagation est atteint, une forte surcharge - un facteur 2 par exemple - va 
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Fig. 10.8. Zones plastiques en fatigue et profil de microdureté correspondant (cas d'un 
adoucissement cyclique). 



induire une zone plastique très différente de celle qui était établie précédemment 
en régime stationnaire. Les efforts de compression lors du déchargement con- 
duiront, pour le niveau de contraintes antérieur, à des efforts résiduels de fer- 
meture qui réduiront la valeur de AK effectif en fond de fissure. Ceci se traduira 
par une réduction de la vitesse de propagation après cette surcharge. Plusieurs 
milliers ou dizaines de milliers de cycles seront nécessaires pour permettre une 
reprise de la propagation de la fissure à sa vitesse initiale (Fig. 10.10). 



L'amorçage des fissures de fatigue 

Lors d'un phénomène de fatigue, la contrainte macroscopique est faible, inférieure 
à la limite d'élasticité. L'étape d'amorçage d'une fissure de fatigue met en jeu deux 
mécanismes principaux. Pour les matériaux industriels, il est toujours possible de 
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Fig. 10.9. Stries microscopiques en fatigue. Propagation régulières et effet de faibles 
surcharges appliquées régulièrement (MEB et MET avec réplique). 
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Fig. 10.10. Interruption temporaire de la propagation d'une fissure de fatigue à la suite 
d'une surcharge. 



trouver des sources locales de concentration de contraintes. Une inclusion, par la 
différence entre le module d'Young de la matrice et celui de l'inclusion, verra son 
environnement local soumis à une contrainte plus élevée (Fig. 10.1 1). 

Une cavité ou un congé aigu conduiront aussi à avoir localement une concen- 
tration de contraintes. Ainsi il est possible d'obtenir des contraintes locales 
supérieures à la limite d'élasticité. Lors de chaque cycle de sollicitation, on obtient 
une déformation plastique au droit de cette inclusion, ou de cette singularité de 



lOum , 

Fig. 10.11. Amorçage d'une fissure de fatigue sur une inclusion dans un alliage d'aluminium. 
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Fig. 10.12. Amorçage d'une fissure de fatigue par formation de bandes de glissement 
persistantes dans un alliage du cuivre de haute pureté (Schéma correspondant en coupe 
transverse). 
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contraintes. Après quelques milliers ou centaines de milliers de cycles, la défor- 
mation locale cumulée conduira à la rupture, origine d'une fissuration qui se 
propagera d'abord très lentement puis accélérera en suivant les lois de Paris. 

Pour les matériaux de haute pureté et de faible résistance mécanique, un 
phénomène spécifique a été mis en évidence. Il s'agit essentiellement de la mobi- 
lité non réversible de dislocations. Le métal étant pur, les dislocations ne trouvent 
pas d'obstacle à leur mobilité et, près de la surface, la force image leur permet de 
quitter le métal, dégageant une marche à leur passage, sur laquelle se fixera par 
physi- ou chimi-sorption, toute trace d'élément exogène (oxygène, azote, humi- 
dité...}. Cette contamination de surface, associée à la disparition des dislocations 
qui ont émergé, rend le processus de glissement de ces dislocations très peu 
réversible. La non-réversibilité de ce mécanisme conduit peu à peu à la formation 
de fissures parallèles aux plans de glissement, sur un ou deux grains, le glis- 
sement restant confiné à des bandes particulières, dites bandes persistantes de 
glissement. C'est le stade I de l'amorçage des fissures de fatigue sur les métaux 
de haute pureté. Il est facilement observé sur du cuivre à très faible oxygène, dit 
OFHC. À partir du quart ou de la moitié de la durée de vie, on observe ainsi en 
surface des lignes parallèles aux traces de plans de glissement, qui sont autant 
de plans sur lesquels de l'oxygène atmosphérique s'est absorbé et empêche la 
réversibilité du mouvement de ces dislocations. On a ainsi la formation de plans 
qui coupent les grains extérieurs, amorces de Assures de fatigue (Fig. 10.12). 



La fatigue oligocyclique 

Lorsque le niveau de sollicitation macroscopique sur la structure dépasse la 
limite d'élasticité, on peut induire des sollicitations alternées dont l'amplitude est 
contrôlée par la déformation imposée. Ce domaine de déformation plastique 
alternée, conduisant à des durées de vie de quelques centaines à quelques mil- 
liers de cycles, s'appelle la fatigue oligocyclique. 

Dans ce régime de chargement, le paramètre qui contrôle la durée de vie est 
la déformation imposée Ae. Pour une déformation de l'ordre de la fraction de % à 
quelques %, les durées de vie décroissent avec la déformation imposée (Fig. 
10.13). Si l'on ne s'intéresse qu'à la durée de vie globale, on présente les résul- 
tats dans un diagramme dit de Manson-Coffin. qui exprime la durée de vie en 
fonction de la déformation imposée (Fig. 10.14). 

Déformations plastiques alternées 

Un examen détaillé des conditions de mise en régime stationnaire permet de met- 
tre en évidence les points suivants : 

• Lors des premiers cycles de sollicitation, le matériau va peu à peu passer du 
comportement qu'il aurait eu en sollicitation monotone - celui obtenu lors 
d'un essai de traction ou de compression - au régime de comportement en 
déformation plastique alternée. 
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Fig. 10.13. Comportement à déformation imposée d'un acier austénitique 316 L à 450 °C. 
Noter le comportement de durcissement cyclique en début de vie. 
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Fig. 10.14. Courbes de Manson-Coffin pour divers alliages métalliques. 



• Cette transition peut se faire selon deux modes : soit le matériau a tendance 
à se durcir lors de la déformation, par exemple pour un acier recuit, et alors 
la contrainte nécessaire pour obtenir une déformation donnée augmente 
régulièrement jusqu'à saturer, soit la déformation a tendance à adoucir le 
matériau, c'est le cas notamment des alliages à durcissement structural, et le 
niveau de sollicitations diminuera avec le nombre de cycles de déformation 
imposés. En effet, dans ces alliages, le mouvement des dislocations cisaille les 
précipités et rend une déformation ultérieure plus facile. On parlera dans ces 
deux cas de matériaux à durcissement cyclique ou à adoucissement cyclique. 
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RESOLVED SHEAR STRAIN 

Fig. 10.15. Courbe de consolidation cyclique du cuivre pur recuit (comportement de type 
durcissement cyclique). 



• La courbe globale (Fig. 10. 15) correspondant au régime stationnaire s'appelle 
la courbe de consolidation cyclique, généralement exprimée par une loi sim- 
ple de la forme Aa = C Ae"', où n' est appelé le coefficient d'écrouissage 
cyclique. 



La structure de dislocations après déformation cyclique 

Pour obtenir un tel régime de comportement cyclique en déformation stationnaire, 
il est nécessaire que le matériau développe une structure microscopique permet- 
tant une déformation régulière en traction et en compression, dont l'amplitude 
intégrée puisse atteindre plusieurs unités. Cette structure correspond au 
développement interne dans le matériau de cellules de dislocations. Des examens 
en microscopie électronique à transmission de matériaux soumis à des déforma- 
tions cycliques montrent une structure très particulière de dislocations : le métal 
est constitué de cellules exemptes de dislocations, séparées par des parois 



104 



Clément Lemaignan 




Fig. 10.16. Cellules de dislocations dans du cuivre de haute pureté après déformation 
cyclique. 

extrêmement denses en dislocations enchevêtrées. Lors de chaque cycle de défor- 
mation, des dislocations sont émises par les parois d'un côté de la cellule, 
traversent la cellule pour assurer la déformation, et viennent s'annihiler sur la 
face opposée de la cellule. Lors du cycle de déformation opposée, le processus 
inverse se développe. La structure en cellules permet donc un régime de défor- 
mation cyclique jusqu'à de très fortes déformations cumulées (Fig. 10.16). La 
taille de ces cellules décroît avec l'amplitude de la déformation imposée. 




La corrosion sous 
contrainte 



Lorsqu'il y a association de contraintes, d'un milieu légèrement agressif et d'un 
matériau sensible, des fissures de corrosion SOUS contrainte peuvent se développer. 
Les phases d'amorçage et de propagation font généralement appel à des processus de 

dépassivation et d'échanges électrochimiques variés. 



Aspects généraux 



La corrosion sous contrainte (CSC) est un phénomène de rupture qui a lieu sous 
l'effet conjoint de trois conditions : conditions sur le matériau, sur les contraintes 
appliquées et sur un environnement faiblement agressif. Il n'y a rupture que 
pour des combinaisons précises de ces trois éléments. L'environnement ne con- 
duit normalement pas à la corrosion du matériau sans contrainte et les couples 
entre matériau et environnement sont bien identifiés. Le tableau 11.1 donne ainsi 
l'effet d'environnements spécifiques, généralement ioniques, pouvant induire de la 
CSC sur des classes d'alliages particuliers. 

La rupture par CSC présente un certain nombre de caractéristiques : c'est 
une rupture différée par rapport au moment d'application de la charge. Ce temps 
correspond à l'amorçage puis à la propagation d'une fissure au sein du matéri- 
au. Une fissure de CSC présente pratiquement toujours un faciès fortement 
branché, ce qui rend souvent difficile l'identification de la fissure principale 
(Fig. 11.1). Dans la pratique, on prendra pour fissure primaire celle qui est le 
plus avancée par rapport au site d'amorçage. 

Les courbes de durée de vie 

De façon macroscopique, on peut tracer des courbes de durées de vie en fonction 
de la contrainte appliquée qui sont paramétrées en fonction de l'agressivité crois- 
sante de l'environnement ou des sollicitations. Cette agressivité sera exprimée 
éventuellement par les concentrations en espèces agressives, le pH de la solution, 
le potentiel électrochimique imposé ou la température dans laquelle baignent les 
solutions. La figure 11.2 montre ainsi l'effet des contraintes appliquées sur les 
durées de vie en CSC d'aciers austénitiques. 

Comme tout phénomène de propagation de fissure, on tracera aussi la vitesse 
de propagation âa/àt en fonction du facteur d'intensité de contraintes en tête de 
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Tableau 1 1 .1. Environnements particuliers induisant des phénomènes de corrosion sous 
contrainte pour diverses classes d'alliages. 



Alliages d'AI 


Eau salée et air humide, Cl" 


Alliages de Cu 


Solutions NH 4 OH 


Aciers de construction 


Solutions NaOH, MgCI 2 


Aciers inox austénitiques 


Eau de mer, MgCI 2 , Cl , H 2 0 


Alliages de Ni 


Solutions NaOH, KOH 


Alliages Ti, Zr 


Halogènes 




Fig. 11.1. Fissuration intergranulaire d'un acier 316 L dans une solution de NaOH. 
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Fig. 11.2. Durée de vie en corrosion sous contrainte pour divers aciers austénitiques 
dans une solution de MgCI 2 bouillante. 



fissure. On remarque que les fissures de CSC ne se propagent que dans un 
domaine limité de K\ : un seuil minimum de sollicitations est nécessaire, noté 
Ki-cso et lorsque la valeur de K, dépasse la valeur de K ]C , la fissure est 
mécaniquement instable (Fig. 11.3). 



L'influence des conditions chimiques extérieures 

La pente de la courbe vitesse de propagation en fonction de K h dans le domaine 
intermédiaire, montre généralement une faible dépendance de cette vitesse avec 
le facteur d'intensité de contrainte appliqué, K\. On remarque par ailleurs que la 
vitesse de propagation dépend faiblement des conditions chimiques extérieures 
constantes. Des études fines ont montré que la chimie locale en tête de fissure 
est faiblement dépendante des conditions extérieures appliquées. En effet le 
renouvellement de la solution entre les lèvres de la fissure est limité, du point 
de vue cinétique, par la diffusion à travers le liquide présent dans la fissure. 
De plus, la chimie de celui-ci est plus contrôlée par les conditions d'équilibre 
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Fig. 11.3. Vitesses de propagation en corrosion sous contrainte pour divers types d'al- 
liages métalliques. 



chimiques entre la solution et le métal en surface des lèvres de la fissure que par 
les conditions imposées à l'extérieur. 

Dans le cas de matériaux très fragiles, comme les verres ou les céramiques 
oxydes, qui sont sensibles à une corrosion sous contrainte en milieu humide, la 
simple réalisation des essais de rupture en milieu sec (N 2 ) ou en air humide per- 
met de mettre en évidence des distributions de Weibull bien différenciées selon 
les conditions. La figure 7.6 illustre ainsi, dans le cas de l'alumine frittée, la 
réduction du niveau de sollicitations pour obtenir la même probabilité de rupture 
en milieu humide. 



L'amorçage en corrosion sous contrainte 

La phase d'amorçage des fissures de CSC est généralement contrôlée par des 
processus électrochimiques : 

• Toute hétérogénéité physique, par exemple une inclusion ou une deuxième 
phase, peut être le site d'établissement d'une réaction électrochimique entre 
ces deux phases, par le biais de l'électrolyte. Une pile locale favorisera la mise 
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Fig. 11.4. Vitesses de propagation d'une fissure de corrosion sous contrainte dans un 
verre sodique, en fonction de l'humidité relative de l'atmosphère d'essai. 



en solution anodique de la phase la moins noble et peu à peu la formation 
d'une piqûre par propagation interne dans le matériau. 

• Sous l'effet des contraintes, une fracturation du film passif est induite dès 
une faible déformation. Les dislocations peuvent alors facilement sortir du 
matériau et former une marche, présentant une surface fraîche de métal en 
contact avec l'électrolyte. Ce site, non protégé par la couche passive, pourra 
être un site d'attaque préférentielle. 
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Les mécanismes de propagation 

Les mécanismes de propagation des fissures de CSC font l'objet de très nom- 
breux travaux, et restent largement ouvert à débat. Suivant les alliages et les 
milieux, les propagations sont inter- ou transgranulaires, généralement forte- 
ment branchées. La propagation ne semble pas régulière, mais discontinue. Lors 
d'une propagation intergranulaire, la fissure de développe principalement sur un 
type de plans cristallographiques particulier de faibles indices {100}, {110}, {210} 
dans les cubiques et {0002} pour les hexagonaux (Fig. 1 1.5). 




Fig. 11.5. Fissuration d'alliage de zirconium en présence d'iode. Propagation par quasi- 
clivage sur les plans de base, et raccordement de ces plans par rupture ductile sur les 
plans prismatiques. 

Les mécanismes invoqués pour la propagation font appel à plusieurs proces- 
sus qui agissent indépendamment ou en synergie. Parmi ceux-ci, il y a lieu de 
citer les suivants : 

• Le développement de la fissure libère un métal non protégé par une couche 
d'oxyde. Sous l'effet de la singularité de contraintes en tête de fissure, les 
dislocations peuvent facilement émerger du métal et libérer une surface de 
métal non protégée qui va être facilement attaquée. 

• Le mouvement des dislocations, émises par la surface vers l'intérieur du 
métal, peut entraîner des ions hydrogène (protons). Peu à peu, ils vont être 
ségrégés à l'intérieur du métal, là où s'arrêtent les dislocations, et produire 
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une fragilisation par la forte concentration locale d'hydrogène, voire par la 
formation de bulles ou de micro-flocons. Le rôle de l'hydrogène semble en effet 
majeur, en particulier pour tous les processus de CSC faisant appel à un 
milieu ayant des caractéristiques électrochimiques marquées. 



Les méthodes d'essais en CSC 

Il existe de nombreux essais de CSC qui peuvent être placés en trois grandes 
catégories. 



Les mesures de durées de vie 

En présence de la solution agressive, éventuellement en température, on laisse un 
échantillon de métal sous contrainte jusqu'à sa rupture, dont on déterminera la 
durée. Le chargement mécanique peut être obtenu à l'aide d'une éprouvette de trac- 
tion soumise à un effort constant, ou par un anneau entaillé dont les lèvres de l'en- 
taille sont écartées par une cale inerte. Dans certains cas, on peut utiliser une 
éprouvette spécifique qui maintient les contraintes constantes et égales à la limite 
d'élasticité. C'est le cas de l'éprouvette en selle de cheval. Elle est formée d'une 
coque, correspondant à une longueur de tube coupé en deux selon l'axe principal, 
retournée sur elle-même et maintenue par un système mécanique (Fig. 1 1.6-a). 



Les essais à faible vitesse de déformation 

Comme les mécanismes de CSC font intervenir des phénomènes de dépassivation 
en surface, il est intéressant d'induire mécaniquement la rupture du film passif. En 
imposant une vitesse de déformation très faible, de l'ordre de È = 10" 7 s 1 en 
présence du milieu agressif, il est possible d'étudier les interactions entre le milieu 
agressif et le métal sous-jacent à la couche passive, que sa rupture induite par la 
déformation révèle en continu. On peut accéder ainsi aux mécanismes de repas- 
sivation et aux compétitions entre repassivation et développement de la fissuration. 
Les essais à très faibles vitesses de déformation sont plutôt utilisés pour des études 
assez fondamentales de mécanismes de CSC. 



Les essais de propagation 

Les essais de propagation sont dérivés des essais de mécanique de la rupture et 
consistent à suivre la vitesse d'avancée d'une fissure sur une éprouvette entail- 
lée, en présence du milieu agressif. Parfois réalisés en appliquant une force con- 
stante sur les lèvres de la fissure, ils sont plus généralement conduits à l'aide 
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Fig. 11.6. Éprouveiies spécifiques aes essais ae corrosion sous contrainte, a : selle de 
cheval, b : WOL. 



d'une éprouvette entaillée dont on écarte les lèvres à l'aide d'un dispositif 
mécanique, imposant un déplacement constant (Fig. 11.6-b). Dans ce dernier 
cas, la valeur de K, est une fonction décroissante de l'avancée de la fissure. Pour 
une valeur donnée de la fissure et de son ouverture externe, on connaît la valeur 
de Kj appliqué. L'enregistrement régulier de la longueur de la fissure au cours du 
temps permet, par dérivation, d'accéder à la vitesse de propagation. En attendant 
suffisamment longtemps, on peut observer le ralentissement de la propagation 
jusqu'à son arrêt. Cette procédure permet de tracer les courbes de vitesse de 
propagation en fonction de K[ jusqu'à la valeur de Kj.cgo valeur minimale du 
K, nécessaire à la propagation. 




Autres ruptures fragiles 



mixtes, conduisent aussi à d'autres modes de rupture. C'est le cas 
de la fatigue corrosion, de la fragilisation par l'hydrogène, 
de la fatigue en température et de la fatigue thermique et enfin 
de la fragilisation par les métaux liquides. 



La fatigue-corrosion 

La fatigue-corrosion est un mécanisme de rupture relativement fréquent qui 
associe, comme la CSC, matériau, contrainte et environnement, avec comme 
spécificité une contrainte variable au cours du temps. Cette contrainte variable 
au cours du temps, en présence d'un milieu légèrement agressif, par exemple de 
l'air humide pour certains matériaux, va avoir deux impacts sur la durée de vie 
qui modifient le comportement classique en fatigue. Un premier effet sur 
l'amorçage des fissures de fatigue, se traduira par un abaissement de la limite de 
fatigue. Le deuxième effet est relatif à l'augmentation de la vitesse de propaga- 
tion ; il se traduira par une réduction de la durée de vie pour des contraintes 
Acr moyennes (Fig. 12.1) : 

• L'augmentation de la facilité des amorçages met en jeu des mécanismes 
proches de ceux de la corrosion sous contrainte en milieu électrochimique. 

• L'augmentation de la vitesse de propagation est quant à elle spécifique de la 
fatigue- corrosion. 

Quand on trace (Fig. 12.2-a) les vitesses de propagation en fonction de AK[ 
présentant un phénomène de fatigue-corrosion (par ex. un alliage d'aluminium 
en présence d'eau salée), on trouve une augmentation significative de la vitesse 
de propagation pour les valeurs intermédiaires de K { . 

En moyenne la vitesse de propagation en eau salée pour un alliage d'alu- 
minium va être d'environ 10 fois celui d'un milieu neutre comme de l'air sec ou 
de l'argon. D'autre part, si l'on modifie la fréquence de sollicitation, on observe 
un phénomène de deuxième ordre, une augmentation de la fréquence réduisant 
l'augmentation de la vitesse de propagation. On remarquera que la vitesse de 
propagation en fatigue-corrosion n'est pas égale à la somme de la vitesse de pro- 
pagation en fatigue d'origine mécanique (Ch. 10) et de la vitesse de propagation 
en CSC (Ch. 11). La vitesse de propagation en fatigue-corrosion est bien plus 
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élevée que la somme des deux vitesses. Il existe une synergie entre fatigue et cor- 
rosion sous contrainte pour induire la fatigue-corrosion. 

Cet effet peut être mis en évidence par l'influence de la forme du cycle sur les 
vitesses de fatigue-corrosion. Sur la figure 12.2b on remarquera que la vitesse de 
propagation maximale correspond à celle pour laquelle le temps de montée en 
sollicitation est le plus long. Pendant toute la durée de la montée, du métal neuf 
est mis en contact avec le milieu agressif, conduisant à sa fissuration locale, et 
inhibant sa passivation. L'augmentation de la vitesse de propagation en fatigue- 
corrosion est un phénomène instantané ; le fait de basculer d'un milieu inerte à 
un milieu agressif toutes choses égales par ailleurs, conduit, comme observé sur 
la figure 12.3, à mettre en évidence des stries de plus grande amplitude. 
Une éventuelle protection cathodique permet de revenir à un écart entre stries 
normal. 
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Fig. 12.2. Vitesses de propagation de fissures de fatigue-corrosion d'un alliage d'AI (7075 
T4) en présence d'eau salée. Les différentes fréquences et formes de cycles montrent 
que la propagation a lieu principalement lors de la phase d'ouverture de la fissure. 




Fig. 12.3. Variation instantanée de la largeur des striations, par ajout d'eau salée lors d'un 
essai de propagation de fissures de fatigue. 
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La fragilisation par l'hydrogène 

La fragilisation par l'hydrogène est un mécanisme de rupture dont l'origine est 
associée à la présence d'hydrogène localement en sursaturation dans le métal. Ce 
phénomène est observé essentiellement sur des matériaux à haute résistance 
mécanique. Les sources d'entrée de l'hydrogène dans les métaux sont variées et il 
existe de nombreux processus permettant de surcharger en hydrogène un alliage. 

Les sources d'entrée d'hydrogène 

Ainsi lors de l'élaboration des aciers, l'hydrogène, assez soluble en phase liquide, 
pourra être introduit par toute contamination du liquide. Sans précautions par- 
ticulières, il restera piégé dans l'alliage et sera présent en sursaturation en phase 
solide, après refroidissement. C'est pourquoi on sera particulièrement attentif 
aux teneurs en eau de tout élément pouvant être en contact avec le métal liquide. 
Ceci concerne les constituants utilisés lors de la fabrication de l'acier dans les 
hauts fourneaux ou les fours électriques, ou aussi, lors de la réalisation de 
soudures, en cas de baguettes de métal d'apport dont le flux protecteur ne serait 
pas parfaitement sec. 

Une autre source d'hydrogène est associée à la formation d'hydrogène nais- 
sant d'origine extérieure au métal. En particulier tout processus électrochimique 




Fig. 12.4. Fissure induite par une précipitation d'hydrogène lors du refroidissement d'un 
acier bainitique. 
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comme le décapage, ou la présence d'hydrogène à haute pression au contact du 
métal non protégé, peut conduire à faire rentrer de l'hydrogène dans l'alliage. 

Dans les métaux, l'hydrogène est particulièrement mobile : le coefficient de 
diffusion de l'hydrogène dans le fer vaut D H = 3 10 7 cm 2 s 1 à l'ambiante et à 
700 °C, D H ~ 5 10" 5 cm 2 s -1 . De plus une partie de l'hydrogène interagit avec les 
dislocations et est entraîné par leur mouvement, sous forme de nuages de 
Cottrell. Une déformation plastique locale permet de transporter l'hydrogène et 
de le regrouper vers des domaines où sa concentration conduira à une précipi- 
tation gazeuse, conduisant à la formation de microfissures. 

La propagation des fissures 

La précipitation de bulles d'hydrogène n'est pas une condition nécessaire à la fis- 
suration. En effet, on a pu montrer, lors de calculs d'interaction entre atomes 
selon des approches de physique quantique, que la simple présence du proton 
au voisinage de deux atomes de fer réduit considérablement la cohésion du 
réseau cristallin. Une sur-concentration locale réduit donc fortement le niveau 
de contraintes nécessaire pour la décohésion entre atomes. On obtient donc 
plus facilement une fissuration, dont certaines caractéristiques morphologiques 
rappellent le clivage. 

Dans les aciers, pour réduire la concentration en hydrogène, on réalisera des 
traitements thermiques à températures intermédiaires permettant à l'hydrogène 
présent en sursaturation dans le métal de se dégager vers l'environnement 
extérieur, par diffusion lors de ces recuits. À titre d'illustration, la figure 12.5 
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Fig. 12.5. Influence de la durée d'un recuit à 150 °C sur la ductilité en traction d'un acier 
de construction à forte limite d'élasticité, préalablement chargé en hydrogène. 
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Fig. 12.6. Précipitation discontinue d'hydrures en tête de tissure lors d'une propagation 
d'une fissure par DHC dans un alliage de zirconium. 

montre l'augmentation de la durée de vie sous une contrainte appliquée en fonc- 
tion du temps de recuit à température intermédiaire. 

Pour certains métaux, en particulier la série IV-B, il peut se former des 
hydrures de type TiH 2 ou ZrH 166 . À basse température, ces hydrures sont fragiles 
et se rompent par clivage, devenant source de ruptures à très faible ductilité. 
Comme ces alliages présentent une forte variation de la solubilité de l'hydrogène 
avec la température et que les hydrures précipitent avec une forte expansion 
volumique, ceux-ci précipitent lors refroidissement, près des points froids et dans 
les zones sous contrainte de traction. Ces alliages peuvent ainsi développer une 
propagation de fissures par précipitation continue d'hydrures en tête de fis- 
sure (dite DHC, delayed hydride cracking - Fig. 12.6). Les propagations sont 
irrégulières et les vitesses moyennes observées (de l'ordre de 10~ 7 m s" 1 à 300 °C) 
peuvent bien s'expliquer par des modèles fondés sur la vitesse de diffusion de 
H en tête de fissure. 



Les sollicitations en température et le fluage 

Puisqu'il ne conduit que rarement à une rupture fragile, le fluage ne devrait pas 
trouver sa place dans ce chapitre. Cependant son impact sur les modes de rupture 
décrits ci-après, ainsi que sa responsabilité lors de ruptures sous sollicitations en 
température, invitent à en rappeler certaines caractéristiques. 

Lorsqu'un alliage métallique est soumis à une contrainte statique en tempéra- 
ture, on observe une déformation continue. Celle-ci, après une phase transitoire 
permettant l'établissement d'un régime stationnaire, a lieu à une vitesse 
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Fig. 12.7. Rupture par fluage d'un tube de générateur de vapeur. 



constante qui dépend fortement de la température et de la contrainte appliquée. 
Pour les alliages industriels, les vitesses de fluage observées suivent des lois 
caractéristiques de phénomènes thermoactivés. é = éo • a" ■ e*f . 

L'exposant de sensibilité à la contrainte n varie typiquement de 3 à 7 selon les 
conditions, alors que l'énergie d'activation est généralement celle de la diffusion 
de l'espèce majoritaire. De très nombreuses modélisations du fluage ont été 
développées qui permettent d'obtenir des valeurs de n variées, ainsi qu'observé 
expérimentalement. Les mécanismes proposés sont peu ou prou fondés sur 
l'activation de processus qui permettent de libérer les dislocations de leurs sites 
d'ancrage, en particulier la monté anisotrope des dislocations sous l'effet d'une 
condensation d'un flux de lacunes localement facilitée par la contrainte. À la 
déformation continue des grains qui est obtenue, il est nécessaire d'ajouter un 
glissement des grains les uns sur les autres, le glissement intergranulaire. Celui- 
ci rend la déformation de chaque grain non compatible avec celle du grain adja- 
cent. Il en résulte, au niveau des joints triples une augmentation importante des 
contraintes et l'ouverture de cavités intergranulaires au sein même de la pièce. 
La déformation s'accélère alors et la rupture intervient par percolation de ces 
cavités internes (Fig. 12.7). 



La fatigue en température 

Lorsque les phénomènes de sollicitations alternées sont activés en température, 
des phénomènes spécifiques sont à prendre en considération, en particulier le 
fluage. Si, à chaque cycle, la structure est maintenue sous sollicitation de traction 
pendant un certain temps, le fluage, dans la zone proche du front de fissure, 
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conduira à une redistribution des sollicitations. Ceci aboutit à un comportement, 
appelé fatigue-relaxation ou fatigue-fluage selon que la sollicitation est une 
sollicitation à déplacement imposé ou à contrainte imposée. 

D'autre part, les hautes températures permettront des interactions chimiques 
entre l'atmosphère et le métal, telles que l'oxydation, ou une diffusion d'espèces 
dans la matrice. Une oxydation intergranulaire peut favoriser une propagation de 
fissures associées. D'une façon générale, en température, la vitesse de propaga- 
tion sera augmentée, les niveaux des seuils seront abaissés. Par ailleurs en ce 
qui concerne la fatigue oligocyclique, les mécanismes de recristallisation vont 
complètement perturber le comportement tel qu'il a été décrit à froid. 

À titre d'exemple, la figure 12.8 montre l'évolution de la vitesse de propagation 
d'un acier austénitique avec la température. On remarque que la loi de Paris 
est globalement respectée, mais que la vitesse de propagation augmente avec la 
température. D'autre part si l'on utilise des cycles en forme de créneaux de durées 
variables, on observe que le fluage, qui est actif pendant le maintien sous sollici- 
tations, conduit à une augmentation de la vitesse de propagation avec la durée de 
ces maintiens. 
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Fig. 12.8. Vitesse de propagation des fissures de fatigue pour un acier austénitique 304 
en fonction de la température. 
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La fatigue thermique 

Un cas très particulier est celui de la fatigue thermique. Lorsque la tempéra- 
ture varie au cours du temps, les échanges thermiques entre la source et les 
puits de chaleur d'une part, et la structure d'autre part, nécessitent le 
développement de gradients thermiques oscillant au cours du temps. À ces 
variations de températures seront associées des variations de contraintes selon 
l'expression : 




(12.1) 



Fig. 12.9. Faïençage thermique dans un corps de vanne de centrale thermique. 
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Dans une structure dont la déformation est imposée, voire nulle, les équa- 
tions 12.1 montrent que les contraintes sont proportionnelles aux modules 
d'Young, aux coefficients de dilatation et aux écarts de température. 

o- = EaAT (12.2) 

Ces contraintes thermiques permettent de développer des fissurations par 
fatigue. Ainsi la surface d'une structure massive, qui verrait un écoulement dont 
les températures seraient fréquemment variables de quelques centaines de 
degrés, serait soumise à des variations de contraintes aux mêmes fréquences. 
Les sollicitations en traction et en compression de cette surface conduisent au 
développement d'un réseau fin de fissures selon deux directions généralement 
perpendiculaires entre elles (Fig. 12.9). C'est ce qu'on appelle le faïençage ther- 
mique, phénomène caractéristique de la fatigue thermique. Ces fissures, 
généralement très fines, peuvent servir de germes, donner naissance à des fis- 
sures de plus grande amplitude et conduire à rupture de la pièce. 

Pour éviter ces mécanismes de fatigue thermique, il est important de partic- 
ulièrement soigner les conceptions thermo-hydrauliques ou thermiques des 
systèmes et, dans le cas où l'on ne pourrait éviter ce type de sollicitation ther- 
mique alternée, de vérifier le développement de ce faïençage. Ainsi les cylindres 
de laminoirs à chaud qui subissent alternativement réchauffement contre la 
brame ou la tôle forte et le refroidissement par les jets d'eau, sont régulièrement 
rectifiés pour supprimer ces amorces de fissure dues au faïençage. 



La fragilisation par les métaux liquides (FML) 

En présence d'un métal liquide, il est fréquent d'observer une diminution impor- 
tante de la ductilité à rupture lors d'une sollicitation en traction. Ce phénomène 
affecte de très nombreux métaux et alliages. 

Caractéristiques générales 

Les caractéristiques générales de ce mode de rupture fragile sont les suivantes : 

• Le processus requiert un contact direct entre le métal liquide et l'alliage 
solide. Un léger film d'oxyde est suffisant pour empêcher la fragilisation. 

• Les surfaces de rupture sont obtenues par propagation de fissures quasi- 
exclusivement inter-granulaires, sauf parfois sur les plans de clivage pour les 
alliages hexagonaux ou cubique centré. Les vitesses de propagation sont con- 
sidérables, souvent de l'ordre du cm s -1 , parfois supérieures au m s -1 . 

• La perte de ductilité peut être très importante, le cas extrême étant celui des 
alliages d'Al mouillés par le Ga, qui se désagrègent en grains individuels en 
quelques secondes. 

• La FML apparaît dans un domaine limité de températures, s'étendant depuis 
la température de fusion du métal fragilisant (voire légèrement en dessous) 
à quelques centaines de kelvin au-dessus. À plus forte température, il y a 
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disparition de ce phénomène en raison de l'activation thermique des proces- 
sus de déformation au sein du métal qui entrent en compétition avec les 
processus de rupture par FML. 

La FML est observée pour des couples spécifiques métal liquide fragilisant - 
alliage solide fragilisé. Les systèmes affectés ont généralement une très faible so- 
lubilité mutuelle à l'état liquide (une forte solubilité favoriserait l'émoussement 
de la pointe de fissure), et d'autre part, ne forment pas d'intermétalliques (qui 
auraient conduit à la formation d'une barrière à l'interaction entre métal liquide 
et fond de fissure). On peut préciser quelques remarques relatives aux spéci- 
ficités des systèmes concernés. 

Pour les aciers, les métaux et alliages suivants ont été identifiés comme frag- 
ilisants : Al, Cd, Cu (dont laitons et bronzes), Ga, Hg, In, Pb, Sb, Sn, Zn. On 
remarquera que certains de ces alliages liquides correspondent à des situations 
industrielles courantes, ayant donné lieu à des ruptures en service, parfois spec- 
taculaires. C'est le cas des aciers à inclusions de plomb pour en améliorer l'usin- 
abilité (rupture de visseries à chaud), des paliers de bronze en cas de défaut de 
lubrification (le frottement induisant la fusion du bronze), ou des revêtements de 
galvanisation en zinc ou cadmium ... pour ne rien dire de toutes les situations 
industrielles qui manipulent volontairement des métaux liquides. 

Pour les alliages d'aluminium, outre le Ga cité pour son aspect spectaculaire, 
Cd, Hg, In, Na, Sn sont connus pour leurs effets fragilisants, justifiant entre 
autres l'interdiction d'objets contenant du mercure à bord des avions de lignes 
(Fig, 12.10). 
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Fig. 12.10. Perte de ductilité en traction de l'aluminium en présence d'alliages de mercure 
liquides. 
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Pour le cuivre, on a observé des dommages avec Bi, Cd, Ga, Hg, Na, Pb, Sb, 
Sn. Certains de ces éléments, présents à faibles concentrations dans les alliages 
mais quasiment insolubles induisent une fragilisation lors de la mise en forme à 
chaud des laitons, bronzes ou autres alliages de cuivre industriels. 

Les mécanismes de la FML 

Les mécanismes physiques responsables de la FML sont loin d'être parfaitement 
identifiés. Plusieurs modélisations ont été proposées, utilisant certains des élé- 
ments suivants. 

D'une façon générale, on peut considérer que l'adsorption du métal liquide 
sur la surface libre réduit son énergie et favorise donc la propagation selon un 
simple critère énergétique. 

D'autre part : 

• la singularité de contraintes en tête de fissure favorise la dissolution locale du 
métal solide avec reprécipitation en arrière du front de fissure, après diffusion 
dans le métal liquide ; 

• l'absorption d'atomes de métal liquide en tête de fissure induit un affaiblis- 
sement des liaisons interatomiques permettant des ruptures successives à 
chaque arrivée de nouveaux atomes de métal liquide. La vitesse d'avancée est 
alors contrôlée par les vitesses de diffusion dans l'espace confiné de la tête de 
fissure ; 

• la présence de métal liquide en contact avec les surfaces libres facilite l'émis- 
sion de dislocations par la surface en tête de fissure. La plasticité y est très 
fortement localisée, favorisant la formation de micro-cavités locales. 

La protection contre la FML est particulièrement difficile. Si le contact s'impose 
entre un métal liquide et un alliage sous contrainte à une température où la FML 
pourrait être suspectée, il est impératif de le protéger par un dépôt efficace 
(céramique projetée ou film métallique non sensible ni fragile). 




13 La rupture des polymères 

Constitués de longues chaînes moléculaires enchevêtrées, les polymères se 
déforment essentiellement par élirement de ces chaînes ou par leur glissement 
relatif ( reptation). Après une déformation minimale, on observe souvent en sur- 
face des craquelures ( cra/e'J. plans entre lesquels s'étendent de fines colonnes 
de chaînes étirées (fibrilles). Pour un fort développement des craquelures, l'élire- 
ment des fibrilles conduit localement à leur rupture. Par contre, à basse tempéra- 
ture, le comportement est fragile. 



Structure et déformation des polymères* 

La répétition d'un motif simple, le monomère - généralement à squelette carboné -, 
permet de développer en longues chaînes les molécules de polymères. Ceux-ci 
peuvent être obtenus à partir de motifs simples comme le polyéthylène ... 
-(CH 2 )-(CH 2 )-(CH 2 )-... et le polychlorure de vinyle (PVC) ... -(CH 2 )-(CHC1)-CH 2 )- 
(CHC1)- ... ou par répétition de structures plus complexes, comme par exemple pour 
le polycarbonate (Lexan...) ou le polyméthacrylate de méthyle (PMMA, Plexiglas, 
Lucite...), utilisés comme verres de synthèse (Fig. 13.1). 

La cohésion des polymères est assurée au sein des chaînes par les liaisons 
covalentes C-C, ou entre d'autres atomes de la chaîne. Ces liaisons sont très 
énergétiques et rendent la chaîne particulièrement résistante, celle-ci ne pouvant 
être rompue que pour des contraintes proches de la contrainte théorique de rup- 
ture (Ch. 5). Par contre les possibilités de rotations des radicaux autour de l'axe 
de la chaîne lui donnent une grande flexibilité. Entre les chaînes, ou fragments 
de chaînes, des liaisons hydrogène (H) et/ou de Van der Waals (VdW) peuvent 
exister. De faibles énergies, elles sont détruites par l'agitation thermique au-delà 
de quelques centaines de degrés Celsius, permettant un mouvement relatif des 
chaînes le long de leurs tubes (mouvement de reptation), activant ainsi une 
déformation viscoplastique. 



* En raison des spécificités de leur comportement, on rappelle ici succinctement quelques 
généralités sur ces matériaux, invitant à une lecture plus approfondie si nécessaire (B 21]. 
Pour les aspects de rupture, voir le chapitre 15 de cet ouvrage. 
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CH 3 

Fig. 13.1. Monomères du polycarbonate et du PMMA. 

Pour les polymères amorphes, les chaînes sont réparties dans l'espace de 
façon désordonnée. En effet des considérations entropiques induisent un fort 
repliement des chaînes sur elles-même, en pelotes. Comme les conditions d'éla- 
boration permettent de contrôler la longueur des chaînes, on peut obtenir, pour 
des masses moléculaires dépassant environ 5 10 5 UMA, que les pelotes soient 
fortement imbriquées et les chaînes totalement entremêlées. 

Une cristallisation partielle peut être observée pour les chaînes présentant 
une structure de monomère facilitant une interpénétration locale de chaînes 
adjacentes Ainsi pour un polypropylène ... -(CH 2 ).(CHCH3)-(CH 2 ).(CHCH 3 )- ... 
avec une alternance régulière des radicaux méthyles, des fragments de chaînes 
s'organisent en lamelles de quelques centaines de monomères d'épaisseur. 
Chaque lamelle est constituée par plusieurs chaînes repliées régulièrement sur 
elles-mêmes et d'autres chaînes localement intégrées à la lamelle, mais aussi 
reliées à d'autres lamelles. Lors de la cristallisation, ces lamelles croissent à par- 
tir d'un germe situé au centre de sphérulites, structures caractéristiques des 
polymères semi-cristallisés. 

La cohésion des matériaux polymères est liée aux interactions entre atomes. 
Comme celles-ci sont de natures et d'intensités très différentes entre atomes 
d'une même chaîne ou entre ceux de chaînes adjacentes, il est nécessaire 
d'analyser ces diverses contributions au comportement mécanique. 

À basses températures, les interactions H et VdW sont actives et l'arrange- 
ment des chaînes moléculaires est pratiquement figé. Des déformations élas- 
tiques très limitées sont possibles et, très localement, des fragments de chaînes, 
tendus sous l'effet des contraintes de traction entre deux points d'arrimage, peu- 
vent être redressés. Il s'agit du domaine vitreux. On obtient un comportement 
élastique, éventuellement non linéaire, mais limité. Toute déformation ultérieure 
nécessite une extension le long de la chaîne, donc une rupture des liaisons C-C. 
Dans ce domaine le comportement sera donc élastique-fragile. 

Une augmentation de température permet d'atteindre la transition vitreuse, à 
partir de laquelle l'agitation thermique neutralise les liaisons H et VdW. Les 
chaînes moléculaires sont alors libres de glisser sur leur propre cylindre, permet- 
tant une forte extension des segments en tension. Le comportement est alors vis- 
coplastique, la viscosité variant fortement avec la température. Pour des 
polymères à faible poids moléculaire, la rupture arrive rapidement par désoli- 
darisation des chaînes, sans leur rupture. À fort poids moléculaire, les chaînes 
sont entremêlées et leur imbrication contribue fortement à la cohésion du 
matériau. Elles devront être extraites de leur enchevêtrement pour obtenir la 
séparation ; la ductilité à rupture est donc importante. 
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Une classe particulière est constituée par les polymères à chaînes liées. Des 
liaisons covalentes entre chaînes peuvent être obtenues, soit par branchement 
de chaînes entre elles (réticulation), soit par des pontages à l'aide d'atomes ou de 
molécules spécifiques (par exemple le soufre pour la vulcanisation du polybu- 
tadiène des pneumatiques d'automobiles). Ce processus permet de réaliser un 
maillage tridimensionnel à segments étirables aux positions relatives figées. Il 
constitue le squelette d'une forme macroscopique qui peut être fortement distor- 
due. C'est le domaine de l'élasticité caoutchoutique, où les segments de chaînes 
sont étirés entre leurs points de pontage sous l'effet des contraintes. On y 
observe donc une augmentation de la rigidité avec la déformation. De plus, ayant 
bloqué, par les liaisons inter-chaînes, les mouvements de reptation, ces maté- 
riaux ne peuvent plus être déformés que de façon réversible. La viscoplasticité a 
disparu : chacun a expérimenté qu'un pneu est déformable, mais qu'il garde sa 
forme initiale ! 



La formation des craquelures 

À la surface d'un polymère amorphe transparent non réticulé, il est courant de 
voir apparaître, sur une face mise en tension, un réseau de fines surfaces planes 
réfléchissantes, apparaissant comme de minuscules fissures et obstruant la 
transparence du polymère. Initialement interprétées comme des fissures, la 
structure des craquelures est maintenant mieux décrite. Elles sont parfois 
désignées par leur nom anglais 'crazes', qui rappelle le réseau de fissures d'un 
émail sur une céramique lors du faïençage. Elles apparaissent après une défor- 
mation minimale de l'ordre de 0.5 à 1 % selon le type de polymère et les condi- 
tions de sollicitation. 

Il s'agit de zones aplaties de quelques millimètres d'étendue entre deux plans 
séparés de quelques micromètres et reliés entre eux par un réseau de fibrilles 
dont le diamètre est de quelques dizaines de nanomètres. Ainsi les craquelures 
sont des cavités quasi planes, où s'est développée une porosité importante, et 
dont les lèvres sont reliées par des ligaments très fins assurant la continuité du 
transfert des efforts normaux au plan de la craquelure (Fig. 13.2). On ne les 
observe qu'au-delà de la température de transition vitreuse, dans la mesure où 
leur formation implique un processus de déformation viscoplastique spécifique. 

Une craquelure s'amorce sur une zone où les fibres de polymères sont déjà 
dans une configuration relativement tendue. Sous l'effet des sollicitations, ces 
fibres ne peuvent suivre la déformation imposée sans leur extraction de 
l'enchevêtrement où elles sont imbriquées avec les autres chaînes. Il se forme 
alors une petite cavité, d'environ 10 nm de diamètre, qui peu à peu va se 
propager perpendiculairement à l'axe de traction, pour former une craquelure. 
Les contraintes locales étant largement inférieures à la charge à la rupture 
théorique, les chaînes ne se rompent pas et, en raison de leur longueur et de leur 
enchevêtrement, elles ne peuvent se séparer du matériau volumique. Les fibrilles 
sont donc constituées de quelques centaines ou milliers de chaînes étirées 
dans l'axe de fibre. Elles sont donc très résistantes. Ce sont elles qui assurent le 



128 



Clément Lemaignan 




Fig. 13.2. Examen au MEB d'une craquelure à la surface d'une plaque de polypropylène. 



transfert des charges de part et d'autre de la craquelure. À ce titre, on peut con- 
sidérer les fibrilles comme un réseau de micro-strictions stables. 

Peu à peu le mouvement de reptation des fibres permet un écartement des 
surfaces de la craquelure. Cependant, compte tenu de la haute résistance des 
fibrilles, on observe principalement une extension latérale des craquelures. Cette 




Fig. 13.3. Schéma de l'étirement des chaînes de polymère dans les fibrilles rejoignant les 
lèvres d'une craquelure. La ruptures de fibrilles adjacentes conduit à une amorce de fis- 
suration macroscopique. 
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extension-propagation doit ménager le développement d'un volume libre au sein 
de la craquelure. C'est ce qu'on observe sous forme d'une porosité, de l'ordre de 
50 à 80 %. L'instabilité morphologique du front de propagation (instabilité de 
type ménisque visqueux) permet la formation continue de nouvelles fibrilles. La 
géométrie des craquelures est rapidement stable, leurs dimensions (L) variant 
avec le temps (t) comme L « ln(t) ou « t 1/2 , selon les observations et les modèles. 

Le développement des craquelures est très sensible à la présence de solvants 
organiques. En effets ces liquides diffusent de la surface vers l'intérieur du 
matériau en réduisant les forces de cohésion inter-chaînes. Le mouvement de 
reptation des chaînes moléculaires, et donc la formation des fibrilles, en est alors 
facilité. Ainsi la déformation nécessaire pour induire un réseau de craquelures 
dans le polystyrène est proche de 0,7 % en milieu interne, et est réduit à 0,2 % 
en présence de kérosène. Pour un matériau thermoformé, l'existence de con- 
traintes internes peut suffire au développement des craquelures en l'absence de 
chargements externes. De même un manque de propreté, des traces de doigts..., 
seront générateurs de craquelures, qui dégraderont les propriétés optiques du 
matériau. 



Les modes de rupture des polymères 

À basses températures, dans le domaine vitreux, les polymères ont un com- 
portement fragile. En effet les chaînes moléculaires sont figées, et aucun proces- 
sus de déformation ne peut accommoder les singularités de contraintes en tête 
des fissures. Les valeurs de K IC qui peuvent être observées sont faibles, sem- 
blables à celles des verres ou des céramiques, c'est-à-dire de l'ordre de 0,5 à 
2 MPa m 1/2 . Pour augmenter ces faibles valeurs, il est nécessaire d'activer des 
processus dissipateurs d'énergie en tête de fissure. Ceci peut être obtenu dans 
les composites fibreux (travail d'extraction des fibres), dans les composites ren- 
forcés (polymères biphasés où la phase mineure est visqueuse à la température 
de travail) ou dans les copolymères greffés (deux types de chaînes moléculaires 
rendues solidaires par greffage, dont une est plus facilement déformable). 

Au-delà de la température de transition vitreuse, les sollicitations permettent 
une déformation viscoplastique qui autorise localement la formation des craque- 
lures. Au cours de l'augmentation de la déformation, on observe leur multiplica- 
tion, ainsi que leur extension. Les fibrilles s'allongent et s'affinent, jusqu'à leur 
rupture. Il est possible de suivre, par RPE (résonance paramagnétique électron- 
ique), l'apparition de radicaux libres au sein du matériau, signatures de ruptures 
de chaînes moléculaires. Cette technique atteste que les craquelures se dévelop- 
pent, au début par glissement sans rupture des chaînes, et qu'une déformation 
significative doit être atteinte avant la détection de chaînes rompues. La charge 
est reprise par les fibrilles adjacentes, conduisant à une cavité stable au sein 
d'une craquelure. Cependant, une transmission de la rupture de fibrilles à 
fibrilles peut fournir un germe de rupture. Une instabilité est éventuellement 
possible si la propagation de la fissure impose des vitesses de déformation en tête 
de fissure qui ramènent le polymère dans le domaine du comportement vitreux. 
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Une fissure plane se propage, dont la surface est constituée de plages 
paraboliques successives. Celles-ci sont dues à l'amorçage continu de nouveaux 
plans de rupture en amont du front de propagation de la fissure principale. 

Des phénomènes proches de la corrosion sous contrainte peuvent donner nais- 
sance à une propagation lente de fissures de type fragile, l'agent corrosif étant 
responsable de la rupture des chaînes par une réaction chimique spécifique. C'est 
par exemple du polystyrène en contact avec des savons ou détergents de type 
sulfonates. Ces fissures sont réellement des coupures dans le matériau et leurs 
lèvres sont physiquement séparées, sans qu'aucune fibrille n'en relie les lèvres. 
La multiplicité des structures des polymères et des réactions chimiques éventuelles 
qui pourraient conduire à la scission chimique des chaînes moléculaires inhibent 
toute approche générale de ces phénomènes qui restent caractérisés au cas par cas. 



Les conduites à tenir 



Ixi découverte d'une fissure OU d'un défaut impose généralement 
sa réparation ou. si elle est impossible, un suivi de son évolution 
par l'évaluation de sa propagation et l'utilisation régulière 
de contrôles non destructifs. A contrario, la connaissance des 
lois de propagation et des tailles des défauts critiques permet 
de déterminer la sensibilité minimale du contrôle non destructif. 



La détection d'une fissure 

Lors du contrôle de fabrication, par CND, on peut être mis en présence d'un 
défaut, ou d'une fissuration. Ce peut être le cas en particulier à la suite d'une 
opération d'assemblage par soudage. Les techniques utilisées, rayons X ou 
ressuage, permettent de quantifier l'existence de telles fissures. Si l'on n'est pas 
trop avancé dans la fabrication de la pièce, l'opération de réparation consistera 
à meuler le métal jusqu'au fond de la fissure présente et à recharger par une 
opération de ressoudage. Il y a lieu lors de ces deux étapes de s'assurer qu'on a 
complètement éliminé le défaut. En fin de meulage on s'assurera, par ressuage 
généralement, que l'on a creusé jusqu'au fond de la fissure. Et après réparation 
par ressoudage, on vérifiera qu'il n'y a pas de nouveaux défauts, comme par 
exemple ceux décrits au chapitre 2, ou des angles très vifs de raccordement du 
cordon de soudure avec la structure. 

La découverte d'un défaut peut aussi arriver en situation de fonctionnement, 
alors que la pièce est en service. En situations d'urgence, pour lesquelles une 
réparation n'est pas immédiatement possible, on peut tenter d'induire l'arrêt de 
la propagation de la fissure par des techniques relativement légères. La première, 
ainsi que décrit en figure 10.10, consiste à appliquer une surcharge importante 
une seule fois. La modification de la zone plastique en tête de fissure requière 
plusieurs milliers de cycles avant que la fissure ne recommence à se propager. De 
la même manière, on peut réduire l'acuité du défaut que constitue une fissure de 
fatigue en forant un trou en tête de fissure. Le percement de ce trou, augmentant 
considérablement le rayon à front d'entaille, va permettre de passer d'un état de 
singularité de contraintes à un état de concentration de contraintes. 

Si on a le temps, on pourra ajouter au remède précédent une opération de déri- 
vation des contraintes. Le plus simple est alors de souder un renfort sur la partie 
arrière de la fissure qui assurera la transmission des sollicitations de traction au 
travers du plan de la fissure. 

Une telle solution est généralement temporaire et nécessitera des réparations 
importantes ultérieurement. Ces réparations devront non seulement supprimer 
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la fissure, mais aussi supprimer l'origine et la cause qui lui ont donné une nais- 
sance : des contraintes trop importantes, un rayon de congé trop faible, ou tout 
autre cause non prise en compte lors de la conception. 



Le suivi de la propagation des fissures 

La propagation de fissures peut être intégrée dans la phase de conception d'une 
structure, pour laquelle on prévoit le développement éventuel de fissures, la 
capacité à détecter par contrôle non destructif des fissures de tailles données, et 
une taille maximale admissible. On détaillera ci-après les procédures pour gérer 
la propagation d'une fissure de fatigue, où l'avancée est conditionnée par la sol- 
licitation à chaque cycle de charge. Cette approche peut facilement être étendue 
à d'autres modes de propagation contrôlés par d'autres sollicitations, comme la 
corrosion sous contrainte. L'équation fondamentale de la propagation d'une fis- 
sure sera celle de la loi de Paris : 

da/dN = f{AK) , soit da/dJV = /(<Wïm) (14. 1) 

Cette équation peut être modifiée par séparation des variables donnant l'ava- 
ncée à chaque cycle : 

d ° dN (14.2) 



/(cWïrâ) 

Pendant un intervalle de durée de vie, c'est-à-dire pour un nombre de cycles 
de charge N d , on obtient par intégration l'équation : 

f a < da f N - 

j —, r- = dN = N r - N 0 = AN (14.3) 

Dans cette équation les inconnues seront souvent soit le nombre de cycles 
AN, soit les bornes d'intégration a 0 ou a r . En effet, pour un matériau donné, la 
loi de propagation (loi de Paris) est connue, ainsi que décrite en figure 10.6. 

On pourra utiliser cette équation fondamentale selon plusieurs manières, en 
fonction des paramètres qui sont connus, à savoir la fréquence de contrôle AN et 
les tailles de défauts détectables, initiaux, ou critiques. 

• Si la fréquence de contrôle est imposée, c'est-à-dire AN est donnée. 

Il est facile de calculer a f le défaut critique conduisant à une rupture pour les 
sollicitations normales en service ou pour des sollicitations de situations acci- 
dentelles pour lesquelles la structure doit garder son intégrité. Cette longueur de 
fissure sera généralement déterminée à partir du K lc et des sollicitations pré- 
citées. L'intégration de la vitesse de propagation sur AN cycles conduisant à a f 
donnera la valeur de a,, la taille du défaut initial. Cette valeur de a, fixe les per- 
formances des techniques de contrôle non destructif qui devront être mises en 
œuvre. Il est évident que si est sensiblement inférieur au minimum détectable 
par les techniques de CND, il faut soit réduire les sollicitations, soit augmenter 
la fréquence des contrôles. 



Chapitre 14 - Les conduites à tenir 
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• les techniques de CND sont imposées et connues. 

Ceci correspond à une valeur de a, fixée (sensibilité minimale du CND). Dans 
ces conditions, ayant calculé la valeur de a f à ne jamais dépasser sous risque de 
rupture en service, on en déduira AN la fréquence à laquelle les contrôles doivent 
être réalisés. 

Dans une structure complexe présentant de nombreux sites d'amorçage et de 
développement de fissures, on aura souvent des valeurs de AN différentes sui- 
vant les diverses fissures envisageables. Il est clair que l'on ne peut gérer des 
fréquences de contrôle très différentes suivant les lieux à contrôler. Une telle 
approche peut conduire à optimiser la conception de la structure de telle manière 
que les AN soient les plus proches possible pour les divers défauts attendus. 
Cette optimisation du contrôle non destructif et de ses fréquences pour la durée 
de vie de la structure peut conduire à surdimensionner une pièce particulière, 
tout en optimisant l'économie globale d'utilisation. 



L'évolution du matériau 

Dans le cas général des matériaux de structure, les propriétés des métaux et 
alliages utilisés n'évoluent pratiquement pas au cours du temps et on pourra 
utiliser l'approche décrite ci-dessus sans restriction particulière. Il peut être 




Température <°C) 

Fig. 14.1. Analyse de sûreté : comparaison des sollicitations rC, (7") avec l'évolution du K K 
avec la température et l'irradiation. 
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cependant intéressant de noter le cas particulier des matériaux dont les pro- 
priétés mécaniques évoluent au cours du temps, comme des alliages soumis à 
un flux de neutrons dans les centrales nucléaires. En effet, sous l'effet de ces 
neutrons, les défauts ponctuels, lacunes et interstitiels, sont créés, se déplacent, 
se recombinent et peu à peu modifient le matériau en le durcissant. Ce dur- 
cissement de l'acier de cuve se traduit par une modification de la température de 
transition ductile-fragile. La valeur de K lc en fonction de la température évolue 
donc au cours de l'irradiation. On observe ainsi un décalage de la courbe K IC (T) 
en fonction de l'irradiation. 

D'autre part, il existe des défauts lors de la fabrication dont la géométrie est 
parfaitement quantifiée par les techniques de contrôle non destructif, essentiel- 
lement par contrôle ultrasonore. Comme il est impératif de garantir l'intégralité de 
la structure pour toutes les conditions d'exploitation, on examinera comment les 
sollicitations, qui varient au cours du temps, garantissent d'être toujours dans un 
domaine excluant toute possibilité de propagation instable des fissures. 

On examinera donc la position relative des chemins d'exploitation et des 
courbes de fragilité en fonction de la température et de l'irradiation, ainsi que 
présenté en figure 14.1. Pour tous les défauts connus, répertoriés (ou hypothé- 
tiques) et les histoires d'exploitation normales, incidentelles, voire accidentelles, 
on tracera les valeurs de K t et les températures correspondantes en regard des 
courbes de transition de ténacité, éventuellement modifiées par l'irradiation. 
L'ensemble des points correspondants aux histoires de sollicitations doit toujours 
être situé dans le domaine ductile. 



Annexes 



A1 Évaluation des singularités de contraintes 

Déterminer la distribution des contraintes au voisinage d'un front de fissure 
consiste à résoudre les équations de l'élasticité avec, comme conditions aux 
limites, une coupure dans le matériau, que constitue la fissure. En deux dimen- 
sions, Airy avait pu montrer que la résolution des équations de l'élasticité peut 
se ramener à la recherche de fonctions bi-harmoniques : 

0 = 9!+ x<p 2 + y<p 3 

dont les composantes ip 2 e t 93 vérifient les conditions de Cauchy. Les contraintes 
sont alors obtenues par dérivation au deuxième ordre : 

d 2 & d 2 © d 2 ® 



** dy 2 • ytf dx 2 • ^ dydx 

Dans le cas d'une fissure soumise à une contrainte de traction à grande dis- 
tance <r 0 qui est normale à son propre plan, les conditions aux limites s'expriment 
par : 

Oyy = <J X y = 0 pOUr l/ = Oet ~ Cl < X < Cl 

et <j y y = <i 0 pour y — > ». 

Concevant, comme cela est attendu intuitivement, que les contraintes doivent 
diverger en tête de fissure, Westgard a recherché des fonctions 9, déduites de fonc- 
tions d'une variable complexe z présentant deux pôles aux extrémités de la fis- 
sure, en z = -a et z = a. La fonction est © obtenue par ©(z) = Re(Z) + y^ m ^"^"j' 

où Z est une fonction à déterminer. Il montre qu'une fonction Z de la forme 
f[ z ) 

Z = ; — qui présente des pôles en ±ct, vérifie l'ensemble des conditions 

V(z 2 - a 2 ) 
imposées. 
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Un développement limité autour des points z = ±a donne : 
a 0 + ajz - a) + a 2 (z - a) 2 + a 3 (z - a) 3 + 



7 — 

V(z - a) 



et l'expression symétrique pour z— > -a. 

L'identification des contraintes CT yu avec ct q pour y -> 00 permet de déterminer 
le terme a 0 , soit a 0 = a 0 ^frm. 

Le développement des composantes tr y en coordonnées polaires fournit le 
tenseur des contraintes au voisinage de la tête de fissure données en (4.3). 



A2 Fissure dans la paroi d'un tube sous pression 

On part de l'évaluation du K { correspondant à une fissure en demi-ellipse 
émergeant d'un massif soumis à une contrainte de traction uniforme et perpen- 
diculaire au plan de cette ellipse (Fig. 4.7) : 



(Wira 

K, - 



Elk) 



i 

b 2 sin 2 (q>) + a 2 cos 2 (ip) 
b 2 



où if est l'angle directeur de l'ellipse et E[k) 

ir/2 

l'intégrale elliptique de 2 e espèce définie par E{k) = j Vl - fc 2 sin 2 (ip) dç et de 



r 2 

module k 



On applique alors cette approche au cas d'un tube sous pression. 
Pratiquement on rajoute un terme correctif proche de 1, dont la valeur exacte est 
fonction de la géométrie détaillée de la fissure et des épaisseurs et diamètre du 
tube. Un exemple de ces facteurs est donné en figure A2.1. On peut remarquer 
que l'approximation K, = aVîm est, comme souvent, satisfaisante pour un tel cas 
pratique. 



Annexes 
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